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1 Einleitung
Effizienzsteigerung und kostensparende Betriebsstrategien sind angestrebte Ziele in der industriellen
Wärme- und Verbrennungsprozesstechnik. Ein signifikanter Anstieg der Effizienz kann mittels
höherer Betriebstemperaturen, z.B. durch Luftvorwärmung in Rekuperatoren oder Regeneratoren,
erreicht werden. Höhere Temperaturen stellen höhere Anforderungen an die Hitzebeständigkeit der
verwendeten Werkstoffe. Demgegenüber spielt die Werkstoffeinsparung zur Reduzierung der Kosten
eine wesentliche Rolle bei der Auslegung von Hochtemperaturanlagen (HT-Anwendungen). Dies
wird beispielsweise durch die Optimierung der Bauteilabmessungen erzielt. Die Reduzierung der
Wandstärke ist ein typischer Optimierungsschritt. Modifikation der bestehenden Bauteilabmessungen
zur Einsparung von Werkstoffkosten bedeutet oft den Einsatz eines beständigeren Materials, auch
wenn dieser Werkstoff teurer als der aktuelle Werkstoff ist. Der häufigste limitierende Faktor bei
der Umsetzung der erwähnten Maßnahmen ist den passenden Werkstoff zu finden, mit dem ein
Spagat zwischen der erwünschten Lebensdauer und der Kostenersparnis geschafft werden kann.
Die zukünftigen Entwicklungen im Bereich der HT-Anwendungen werden sich wie bisher an den
aktuellen Werkstoffen orientieren. Die Schlussfolgerung ist, dass die Ziele ausschließlich mit
Werkstoffen verwirklicht werden können, die bei diesen anspruchsvollen Betriebsbedingungen
beständig sind.
1.1 Anwendungen
Im Mittelpunkt der vorliegenden Arbeit stehen die Anwendungen wie Strahlheizrohre,
Flammenrohre, Ofenrollen sowie Muffelöfen, die Bestandteile des industriellen Ofenbaus und
wärmetechnischer Anlagen und Prozesse sind. Sie dienen zur Stabilisierung der Verbrennungsflamme
(Flammenrohre), zum Transport des Gutes (Ofenrollen) oder zur Wärmeübertragung zum Gut
(Muffelöfen, Strahlheizrohre). Charakteristisch für diese Anwendungen sind die Exposition in
einer Verbrennungsatmosphäre, Betriebstemperaturen, die meistens oberhalb der Hälfte der
Schmelztemperatur der eingesetzten Werkstoffe (etwa 1500 °C) liegen und in manchen Fällen eine
zusätzlich wirkende mechanische Belastung. Das in Mischsysteme moderner Ölbrenner integrierte
Flammenrohr erlebt beispielsweise während seiner Betriebsdauer Temperaturen von bis zu 950 °C.
Bei den derzeitigen metallischen I-Strahlheizrohren stellt sich üblicherweise eine Materialtemperatur
von etwa 1000 °C ein. Dazu erfährt das Strahlheizrohr eine statische mechanische Belastung in Form
seines Eigengewichts.
Die Weiterentwicklung dieser Anwendungen bezüglich der Modernisierung und der Steigerung
der Wirtschaftlichkeit stellt neue Herausforderungen dar. Der Wettbewerb im Heizungsmarkt fordert
kompaktere Heizsysteme und kostengünstigere Entwicklungen neuer Geräte. Ein kompakteres
Heizsystem hat einen reduzierten Brennraum zur Folge, was in einer höheren thermischen
Beanspruchung der Komponente resultiert. Die Folgen der Betriebsbedingungen und der
vorgenommenen Modifizierungen sind Schadensmechanismen wie thermische Ermüdung, Kriechen
oder Korrosion, die entweder einzeln oder gleichzeitig wirken und zum vorzeitigen Ausfall des
Materials führen. Deswegen werden zur Auswahl eines für eine spezifische Anwendung passenden
Werkstoffs Daten zum Werkstoffverhalten benötigt.
1.2 Schädigungsmechanismen
Gegen hohe Temperaturen (> 700 °C) und eine korrodierende Verbrennungsatmosphäre sollen
die für die diskutierten Anwendungen eingesetzten Werkstoffe beständig sein. Die Folgen der
anspruchsvollen Betriebsbedingungen sind Schadensmechanismen wie thermische oder mechanische
Ermüdung, plastische Verformung, Kriechen und Oxidation. Der Werkstoffschaden durch eine
ungleichmäßige Beanspruchung wird als Ermüdung bezeichnet und in mechanische und thermische
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Ermüdung klassifiziert. Betriebszyklen können solche Beanspruchungen verursachen. Zyklische
mechanische Lasten resultieren in mechanischer Ermüdung. Thermische Ermüdung erfolgt auf
Grund der wechselnden Temperaturen. Bei der Überschreitung einer werkstoffspezifischen
Spannungsgrenze verformt sich der Werkstoff plastisch. Mit einer plastischen Verformung ist
eine permanente Verformung gemeint, im Gegensatz zu einer elastischen Verformung, wo der
Werkstoff nach Entlastung wieder seine ursprüngliche Form annimmt. Kriechen bezeichnet die
durch mechanische und thermische Belastung hervorgerufene zeitabhängige Schädigung. Es ist zu
beachten, dass sowohl plastische Verformungen als auch Kriechverformungen eine Abweichung vom
elastischen Werkstoffverhalten darstellen. Hierbei unterscheidet man zwischen zeitunabhängigen
und zeitabhängigen Verformungen. Da die plastischen Verformungen in einer deutlich kürzeren
Zeit im Vergleich zu Kriechverformungen auftreten, werden sie als zeitunabhängige Verformungen
bezeichnet.
Oxidationsvorgänge bei hohen Betriebstemperaturen führen zu einem Metallverbrauch, der die
Standsicherheit der Anlagen gefährdet. Die Bildung einer Oxidschicht auf der Werkstoffoberfläche
schützt die Hochtemperaturlegierungen vor weiterem Angriff. Es werden Oxidationsprodukte
angestrebt, die den größtmöglichen Schutz gegen die Verarmung anderer Werkstoffelemente
gewährleisten und die Bildung unerwünschter Oxidationsprodukte verhindern.
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Abbildung 1.1: Schematische Darstellung der Zeitabhängigkeit der Anteile einzelner Schadensmechanismen
Die Abbildung 1.1 stellt die zeitliche Entwicklung der Schädigungsmechanismen schematisch
dar. Hierbei wurde isothermer Betrieb angenommen und dass die Temperaturen im für Kriechen
relevanten Temperaturbereich (> 700 °C) liegen. Die maximale Höhe der Balken entspricht dem
Schadensanteil, der das Lebensdauerende bezeichnet. Bei kürzeren Zeiten tk können je nach
Spannungsgrenze plastische Verformungen auftreten. Mit der Zeit (bei längeren Zeiten tl) steigt
die Kriechdehnung und damit der durch Kriechen verursachte Schadensanteil an. Die Bildung
einer Oxidschicht führt zu einer Verarmung des deckschichtbildenden Elements. Daraus folgt, dass
die Fähigkeit des Werkstoffs sich gegen Oxidationsangriffe zu schützen nachlässt. So steigt der
Schadensanteil durch Oxidation ebenfalls mit der Zeit an.
Kriechen und Oxidationsvorgänge können sich gegenseitig beeinflussen. Die Kriechverformungen
können die Deckschicht beschädigen und zu einer verstärkten Verarmung des deckschichtbildenden
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Elements führen. Anderseits resultiert die Bildung einer Oxidschicht in Metallverlust und dadurch
möglicherweise in einem Verlust des lasttragenden Querschnitts. Darüber hinaus können die
Oxidationsvorgänge bestimmte Gefügeänderungen verursachen, die wiederum den Kriechvorgang
beeinflussen. Bei kurzen Zeiten ist der Beitrag der Schädigung durch Oxidation im Vergleich zu dem
durch Kriechen gering. Mit zunehmender Auslagerungszeit nimmt der Beitrag der Schädigung durch
Oxidation zu.
1.3 Werkstoffe
Damit die vorgeschriebene Lebenserwartung der hier betrachteten Anlagen erfüllt wird,
werden Werkstoffe benötigt, die den auftretenden Schädigungsmechanismen lange genug
standhalten können. Gefügestabilität, Kriechfestigkeit und Korrosionsbeständigkeit oberhalb
von 900 °C sind Anforderungen an die Werkstoffeigenschaften. Bei diesen Temperaturen und
der Verbrennungsatmosphäre werden Ni-Basis Legierungen mit einem hohen Chromgehalt,
etwa 25 Gew.%, und Aluminium (2 Gew.% bis 4 Gew.%) bevorzugt. Das austenitische Gefüge
der Legierungen bietet eine hohe Stabilität bezüglich einer thermischen Degradation. Die
Kriechfestigkeit wird durch Mischkristall- oder Ausscheidungshärtung sichergestellt. Ein
zuverlässiger Korrosionsschutz wird durch die Bildung einer Deckschicht von Chrom- oder
Aluminiumoxid erzielt. Die in der vorliegenden Arbeit untersuchten Werkstoffe sind in der
Tabelle 1.1 aufgelistet. Eine Knetlegierung und zwei Gusslegierungen wurden im Rahmen des
Projektes untersucht.
1.4 Forschungsprojekt
Die vorliegende Arbeit wurde im Rahmen des durch das Bundesministerium für Wirtschaft und
Technologie (BMWi) geförderten Projektes „Lebensdauerbewertungsverfahren für korrosiv,
thermisch und mechanisch beanspruchte Bauteile bis 1200 °C“, HT-LIFEPLUS (Förderkennzeichen
16IN0064) durchgeführt. Das Ziel des Forschungsvorhabens war die Entwicklung eines Verfahrens
zur Lebensdauerbewertung der oben benannten HT-Anwendungen. Zur Zielerreichung, wurde die
folgende Vorgehensweise gewählt:
 Experimentelle Absicherung des Werkstoffverhaltens hinsichtlich der Beanspruchungen
Ermüdung und Kriechen bei Temperaturen zwischen 800 °C-1200 °C und Korrosion im Abgas
bei 1100 °C (Kapitel 3)
 Modellierung des Kriechverhaltens und der Korrosion auf der Basis experimenteller Daten und
Anwendung auf das Bauteil (Kapitel 4)
 Implementierung der Modelle in ein benutzerfreundliches Programm mit einem
Lebensdauerbewertungsverfahren als Endergebnis (Kapitel 6)
Mit den im Rahmen des Projektes HT-LIFEPLUS durchgeführten Experimenten wurde gezielt eine
Datenbasis im für die Anwendungen im relevanten Spannungs- und Temperaturbereich erstellt. Sie
diente zur Entwicklung eines Rechenverfahrens, das die Bestimmung der Anwendungslebensdauer,
und damit die Auswahl des Werkstoffes, unterstützen kann. Die Abbildung 1.2 zeigt die von den
beteiligten Forschungsinstituten, das Oel-Waerme-Institut (OWI) GmbH, Herzogenrath, das Institut
für Werkstoffkunde (IfW), TU Darmstadt, und das Gemeinschaftslabor für Elektonenmikroskopie
der RWTH Aachen (GFE) vorgenommenen Arbeiten. Am IfW wurden Zeitstandversuche unter Luft
bei 800 °C, 1000 °C, 1100 °C und 1200 °C, am OWI Korrosionsversuche bei 1100 °C und am GFE
die metallographischen und mikroanalytischen Untersuchungen der Werkstoffproben durchgeführt.
Das Ziel der am OWI durchgeführten Versuche war die Untersuchung des Kriechverhaltens
der Werkstoffe in einer Abgasatmosphäre. Eine Besonderheit bei den Versuchen am OWI
3
Tabelle 1.1: Übersicht über die untersuchten Werkstoffe [Pillai 12a]
Knetlegierung Gusslegierungen
Werkstoff-Nummer
nach deutscher Norm 2.4633 2.4879
Kennzeichnung nach
chemischer
Zusammensetzung
NiCr25FeAlY G-NiCr25Fe10Al G-NiCr28W
Bezeichnung des
Herstellers Nicrofer
® 6025 HT Centralloy® 60 HT R G-NiCr28W
bereitgestellt von ThyssenKruppVDM Schmidt + Clemens
angestrebte
Korngröße 106 µm 71 µm 40 µm
mittlere
Korngröße 75 µm 85 µm 33 µm
Erzeugnis Blechgeschliffen
Blech
geschliffen
Band
gebeizt
Schleuderguss-
rohr
Schleuderguss-
rohr
Dicke 16 mm 19 mm 2 mm 23,3 mm 23,3 mm
Bezeichnung in
dieser Arbeit TKK1 TKK2 TKK3 SCG2 SCG1
chemische Zusammensetzung in Massen-%
Ni Rest (62,1) Rest (61,8) Rest (61,4) Rest (61,4) 47,39
Fe 9,6 9,9 9,35 < 10,0 Rest = 16,878
C 0,17 0,18 0,164 0,4 0,47
Cr 25,2 25,3 25,3 24,41 27,89
Al 2,4 2,2 2,3 4,08 0,045
Si 0,1 0,03 0,04 0,3 1,55
Mn 0,06 0,07 0,08 0,11 1,2
S > 0,002 0,002 > 0,002 0,002 0,005
Ti 0,2 0,1 0,15 0,14 -
Cu 0,01 <0,01 0,01 - -
P 0,01 0,008 0,006 0,007 0,012
Y 0,06 0,07 0,06 0,35 -
Zr 0,08 0,1 0,09 - -
Zr 0,08 0,1 0,09 - -
Mo - - - - 0,03
W - - - 3,3 4,53
Nb - - - 0,42 -
waren die niedrigen Versuchsspannungen. Die oben erläuterten HT-Anwendungen erleben in
der Regel kleine primäre bzw. externe mechanische Spannungen sowie sekundäre Spannungen
wie Thermospannungen. Für die gewählten Werkstoffe stehen Zeitstanddaten zur Verfügung,
die bei deutlich höheren Spannungen ermittelt wurden. Durch die Versuche am OWI wurde
im Rahmen dieses Projekts eine Datenbasis erstellt, die bezüglich des Kriechverhaltens den
niedrigen Spannungsbereich abdeckt. Dabei wurden Proben in synthetischem Abgas ohne und mit
konstanter Zuglast ausgelagert. Nach verschieden langen Expositionszeiten wurde die permanente
Kriechverformung der belasteten Proben gemessen. Weiterhin wurden die Mikroanalysedaten
ausgewertet, um die für die Modellierung benötigten Daten zu erhalten. Darüber hinaus wurden ein
Flammenrohr und ein I-Strahlheizrohr unter praxisnahen Bedingungen betrieben.
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Abbildung 1.2: Aufteilung der Arbeitspakete zwischen den Forschungsinstituten im Projekt HT-LIFEPLUS
Versuchsplanung Prüfstandsaufbau
Messung der 
Kriechdehnung
Probenentnahme &
Probeneinbau
Durchführung
Metallographische
Untersuchungen
Entwicklung des
Rechenverfahrens
Implementierung des
Rechenverfahrens Lebensdauerbewertungsprogramm
Abbildung 1.3: Aufgaben zum OWI Arbeitsteil im Projekt HT-LIFEPLUS;
weiße Blöcke: nur Beschreibung in der vorliegenden Arbeit, hellgraue Blöcke: zum Teil in der vorliegenden
Arbeit bearbeitet, dunkelgraue Blöcke: Hauptbestandteile der vorliegenden Arbeit
Sowohl das OWI als auch das IfW befassten sich mit der Entwicklung eines Rechenverfahrens
zur Abschätzung der Lebensdauer der im Unterkapitel 1.1 erwähnten Anwendungen. Dabei wurden
verschiedene Modelle zur Beschreibung des Kriech- und Oxidationsverhaltens der Werkstoffe
eingesetzt. Während OWI das Lebensdauerbewertungsverfahren auf ein Flammenrohr und ein
I-Strahlheizrohr anwandte, hat IfW das Verfahren bei einer Ofenrolle und einem Muffelofen
eingesetzt. Die am OWI geleisteten Aufgaben zeigt die Abbildung 1.3. Zu dem Projekt HT-LifePLUS
wurde ein Abschlussbericht veröffentlicht [Pillai 12a]. Die vorliegende Dissertation enthält
Ergebnisse aus dem Abschlussbericht, die entsprechend zitiert werden.
1.5 Gestaltung der Arbeit
Im Kapitel 2 werden die physikalischen Hintergründe des Verformungsverhaltens der
Hochtemperatur-Werkstoffe angeführt. Ein besonderer Schwerpunkt wird auf die für die im
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Unterkapitel 1.3 genannten Werkstoffe relevanten Kriechmechanismen und Oxidationsvorgänge
gelegt. Die in dieser Arbeit verwendeten Berechnungsmodelle werden eingeführt und im Hinblick
auf die Kriech- und Oxidationsvorgänge diskutiert. Im Anschluss werden die in der Praxis
gebräuchlichen Lebensdauerbewertungsmethoden für Hochtemperatur-Anwendungen diskutiert.
Die am Oel-Waerme-Institut (OWI), Herzogenrath, durchgeführten Experimente stehen
im Mittelpunkt der Versuchsbeschreibung im Kapitel 3, während die am Institut für
Werkstoffkunde (IfW) an der TU Darmstadt durchgeführten Zeitstandversuche kurz
zusammengefasst werden.
Im Kapitel 4 wird die Identifizierung der Kriechmechanismen anhand des beobachteten
Kriechverhaltens vorgenommen. Die Korrelation der Kriechmechanismen zum verwendeten
Kriechmodell wird dargestellt. Die Ergebnisse der Berechnung der Kriechdehnungen mit dem
Modell werden mit den Versuchsergebnissen verglichen. Zudem wird die Modellierungsprozedur
des Fortschritts der Korrosionsvorgänge im Kapitel 4 diskutiert. Die Verarmung des oxidbildenden
Elementes wurde unter Verwendung experimentell bestimmter Chromverlustraten mit dem
Fick’schen Diffusionsgesetz modelliert.
Kapitel 5 beschäftigt sich mit der Methodik zur Lebensdauerbewertung, während im Kapitel 6 die
Anwendung des Modellierungverfahrens auf ein I-Strahlheizrohr und ein Flammenrohr beschrieben
wird. Zum Schluss werden die Ergebnisse im Kapitel 7 zusammengefasst.
6
2 Physikalischer Hintergrund der Schadensmechanismen
2.1 Verformungsverhalten der HT-Werkstoffe
Die Art der Verfomung von Werkstoffen unter einer Beanspruchung hängt in der Regel von
der Spannung, der Temperatur und der Zeit ab. Die Verformungen sind in zeitunabhängige und
zeitabhängige zu unterscheiden. Mit zeitunabhängigen Verformungen sind die Verformungen
gemeint, die sofort bei einer Beanspruchung auftreten.
Die zeitunabhängigen Verformungen sind zum Beispiel die elastischen Verformungen. Eine
andere Art der zeitunabhängigen Verformungen sind die inelastischen Verformungen, die bei
einer Überschreitung einer werkstoffspezifischen Grenzspannung stattfinden. Die zeitabhängigen
Verformungsvorgänge sind stark temperaturabhängig. Bei niedrigen Temperaturen (T < 0,3Ts),
wobei Ts die Schmelztemperatur des Werkstoffs ist, steht wenig thermische Energie zur Verfügung,
um den Widerstand des Werkstoffs gegen die Beanspruchung zu überwinden, sodass ständig
mechanische Energie zugefügt werden muss. Falls dies nicht geschieht, wird der Werkstoff nicht
weiter verformt.
Bei hohen Temperaturen dagegen werden die Verformungsvorgänge stärker thermisch beeinflusst.
Dies hat zur Folge, dass auch bei sehr niedrigen mechanischen Belastungen die Verformung
voranschreiten kann. Alle irreversiblen Verformungen sind grundsätzlich inelastische Verformungen.
Bei Spannungen oberhalb der Grenzspannung wird von einer plastischen Verformung geredet.
Kriechen ist die stark temperaturabhängige relativ langsam verlaufende Verformung, die bei jeder
Spannung stattfinden kann. Im Folgenden wird ein kurzer Überblick über die physikalischen
Hintergründe der Verformungsmechanismen bei hohen Temperaturen (T > 800 °C) gegeben.
2.1.1 Plastisches Verhalten
Bei einer Belastung über der Elastizitätsgrenze reagiert fast jeder Werkstoff mit einer inelastischen
bzw. plastischen Verformung. Zu dieser Gruppe von Werkstoffen gehören Metalle und
HT-Legierungen. Die Diskussion im folgenden Text wird sich auf die letzteren Werkstoffe
beschränken. Die Abb. 2.1 zeigt eine mittels eines Zugversuchs generierte typische wahre
Abbildung 2.1: Plastisches Verhalten
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Spannungs-Dehnungs Kurve für Metalle bei einer monotonen Belastung und konstanten
Dehnrate. Das Hookesche Gesetz bezeichnet die Steigung des linearen Anteils der Kurve als
den Elastizitätsmodul E. Diese beträgt bei niedrigeren Dehnungen typisch 0,1% [Ashby 96]. Mit
zunehmender Dehnung findet ein Übergang von einem linearen zu einem nichtlinearen Verhalten
statt. In der Praxis wird die Spannung, ab der nach Entladung eine festgelegte plastische bzw.
permanente Dehnung εpl zurückbleibt als Elastizitätsgrenze definiert. Die Elastizitätsgrenze wird
üblicherweise bei einer plastischen Dehnung von 0,2% als sogenannte 0,2% Dehngrenze, Rp0,2
bestimmt. Es gibt aber auch andere Definitionen der Elastizitätsgrenze [Wu 05]. Sie ist eine
temperaturabhängige Materialeigenschaft und je höher sie ist, desto höher ist die zu einer gewissen
plastischen Verformung benötigte Spannung. Die Dehngrenze wird in dieser Arbeit weiterhin als die
Fließgrenze bezeichnet. Es wird in der Regel angenommen, dass die Steigung der Entladung ähnlich
der Steigung der Belastung ist. Der für diese Arbeit relevante Spannungsbereich für die untersuchten
Werkstoffe liegt deutlich unterhalb der jeweiligen 0,2% Dehngrenzen. Daher wird diese Art der
Verformung nicht weiter behandelt.
2.1.2 Kriechverhalten
Kriechen verläuft im Vergleich zu der oben gezeigten Verformungsart langsamer. Jedoch wird
die Kriechverformung bei kleineren Zeiten ähnlich der in der Abbildung 2.1 gezeigten Kurve
verlaufen. Daraus folgt, dass die Mechanismen in dieser Zeitspanne sowohl für die plastische
Verformung als auch für die Kriechverformung ähnlich sein werden. Deswegen achtet man bei einem
Zugversuch auf eine ausreichend schnelle Dehngeschwindigkeit, sodass keine oder nur geringe
Kriechverformungen zu der gesamten Verformung beitragen können. Die Abbildung 2.2 zeigt die
Abbildung 2.2: Klassische Darstellung der Kriechkurve
häufig verwendete theoretische Darstellung einer Kriechkurve. Der tatsächliche Verlauf kann für
jeden Werkstoff anders aussehen [Garofa. 65]. Die klassische Aufteilung der drei Kriechbereiche in
den primären, sekundären und tertiären Kriechbereich ist auf die im Gefüge stattfindenden Vorgänge
zurückzuführen. εp und tp bezeichnen das Ende des primären Kriechbereichs und εs und ts das Ende
des sekundären Kriechbereichs. Die Kriechdehnung εt entspricht der Bruchdehnung, die nach
einer Zeit von tt auftritt. Die anfänglich hohe Kriechrate nimmt im primären Kriechbereich auf
Grund der Verfestigungsvorgänge ab. Erholungsprozesse im Gefüge führen zu einer Entfestigung.
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So kann der Werkstoff sich weiter verformen. Das Wechselspiel der beiden Prozesse resultiert in
dem stationären oder sekundären Kriechbereich. Der tertiäre Kriechbereich ist mit verschiedenen
Schädigungsprozessen behaftet, die zu einer stark ansteigenden Kriechrate und schließlich zum
Bruch führen. Um die Kriechkurve zu verstehen, müssen die im Gefüge stattfindenden Vorgänge
näher betrachtet werden.
Einige der frühesten Untersuchungen zur Entstehung der in der Abbildung 2.2 gezeigten
charakteristischen Antwort eines metallischen Werkstoffs auf eine Spannung wurden von
Prandtl [Prandtl 28], Taylor [Taylor 34] und Orowan [Orowan 40] geführt. Die Verformung
von metallischen bzw. kristallinen Werkstoffen unter einer Last erfolgt mittels Bewegung der
Versetzungen [Read 53]. Taylor [Taylor 34] hat eine Beschreibung einer Versetzung ausgearbeitet.
Der Beitrag der Versetzungen zur Verformung von Monokristallen der Metalle wie Al, Cu, Fe
wurde von Taylor behandelt. Orowan hat die physikalische Signifikanz der Fließgrenze erläutert.
Mit der Erklärung des Mechanismus des Versetzungsgleitens hat er gezeigt, dass die Versetzungen
oberhalb der Fließgrenze beweglich werden. Burgers [Burgers 40] untersuchte die Versetzungen zur
Charakterisierung der inelastischen Verformung von Werkstoffen. Laut Burgers entspricht eine
Versetzung in der einfachsten Form einer fehlenden Atomreihe oder einer zusätzlichen Atomreihe
in einem ansonsten perfekten Kristall. Eine Versetzung kann auch abhängig von der Art ihrer
Erzeugung definiert werden, wie von Cottrell [Cottre. 55] gezeigt. Cottrell beschreibt eine Versetzung
als die Grenzlinie einer Gleitebene, auf der die Verformung im Gefüge stattfindet. Dass Versetzungen
einen Bereich in der Kristallstruktur abgrenzen, folgt daraus. Die Klassifizierung der Versetzungen
erfolgt je nach Orientierung des Burgersvektors b. Der Burgersvektor einer Stufenversetzung liegt
rechtwinklig zur Gleitrichtung, während der Burgersvektor einer Schraubenversetzung parallel zur
Gleitrichtung ausgerichtet ist.
Ein polykristallines Metall enthält mehrere Gleitebenen, die unter einer Beanspruchung eine
Bewegung der Atome erlauben und damit zu einer Verformung führen. Der lineare Anteil der
Verformungskurve entspricht dieser spontanen Bewegung der Atome im Gefüge [Lemait. 90].
Dies ist eine reversible elastische Bewegung, die unabhängig von den permanenten Verformungen
fortschreitet. Die ersten irreversiblen Bewegungen der mobilen Versetzungen ergeben die permanente
Dehnung. Die Versetzungen können entweder in der Gleitebene gleiten oder quer zur Gleitebene
klettern. Die makroskopische inelastische Dehnung kommt dadurch zustande. Quantitativ entspricht
die Dehnung dem Wert bA/V , wobei A die durch die Versetzung überstrichene Fläche und V das
Volumen des Kristalls ist. Dieses gilt sowohl für Stufen- als auch Schraubenversetzungen [Read 53].
Das Gleiten einer Schraubenversetzung erfolgt durch die Verschiebung auf günstigere Kristallebenen.
Das Klettern von Versetzungen erfordert Stofftransport zwischen den atomaren Ebenen. Eine
Schraubenversetzung kann nicht klettern sondern nur gleiten, weil der Burgersvektor bereits parallel
zur Gleitebene liegt. Wenn die Stufenversetzung sich um einen Atomabstand nach oben verschiebt,
also die Gleitebene höher liegt, dann muss sich oberhalb der Versetzung in jeder Ebene, in der die
Versetzung sich verschiebt, ein Atom aus der Reihe lösen. Eine Verschiebung nach unten benötigt
eine Zugabe von Atomen. Die Lösung und die Zugabe von Atomen erfolgt über die Diffusion von
Leerstellen bzw. von Zwischengitteratomen. Die Stufenversetzung ist damit sowohl eine Quelle als
auch eine Senke für Leerstellen. Eine dreidimensionale Visualisierung des Versetzungskletterns
wurde von Read [Read 53] gegeben.
Der Werkstoff braucht ständig steigende Energie, um sich weiter zu verformen. Dieses Phänomen
nennt man Verfestigung. Es ist charakteristisch für den primären Kriechbereich. Die wegen der
Verformung stattfindende Verfestigung wird als Verformungsverfestigung bezeichnet. Bei der
Verformungsverfestigung handelt es sich um die Wechselwirkung zwischen Versetzungen. Sie ist
effektiv bei Temperaturen < 0,4Ts und nimmt mit steigender Temperatur ab [Burgel 01]. Da sie
charakteristisch mittels Verformung stattfindet, ist diese eine unvermeidbare Verfestigung. Die
Versetzungsbeweglichkeit hängt stark von dem Gefüge und der Orientierung der Versetzungen ab.
Hindernisse im Gefüge behindern die Versetzungsbewegung. Die Art und Form der Hindernisse
9
bestimmen die Fließgrenze eines Werkstoffs. Sie werden in drei Klassen aufgeteilt [Cottre. 55],
• Interkristalliner- und Gitterwiderstand,
• andere Versetzungen,
• Hemmung durch Mischkristallelemente oder Ausscheidungen.
Die gezielte Verfestigung der Werkstoffe mittels substitutioneller oder interstitieller
Mischkristallhärtung, Dispersionshärtung oder Ausscheidungshärtung führt zur Erhöhung der
Zeitstandfestigkeit. Die substitutionelle Mischkristallverfestigung leistet gegen die Bewegung
der Stufenversetzungen den Widerstand während die interstitielle Mischkristallverfestigung die
Bewegung von sowohl Stufenversetzungen als auch Schraubenversetzungen hemmt. Ausscheidungen
im Gefüge, z.B. Chromkarbide in Ni-Basis-Legierungen, dienen als „künstliche“ Widerstände zu
den Versetzungen. Die Versetzungen können ein Ausscheidungsteilchen passieren, in dem sie es
schneiden. Geschnittene Ausscheidungen können von den Versetzungen nur durch überklettern
überwunden werden oder sie müssen sich zwischen den Ausscheidungen durchbiegen. Zu den
ausführlichen theoretischen Entwicklungen der zugrunde liegenden Prozesse bezüglich der
Interaktionen zwischen den Versetzungen und den Hindernissen wird hier auf die Arbeiten von
Nabarro [Nabarro 46], Cottrell [Cottre. 55], Labusch [Labusch 70], Ardell [Ardell 75], Frost und
Ashby [Frost 82], Kocks [Kocks 85], [Decker 73] sowie Butt und Feltham [Butt 93] verwiesen.
Die Erholungsprozesse werden sich je nach Spannung, Temperatur und Art der Hindernisse
im Werkstoff einstellen. Die bei den HT-Werkstoffen beobachteten Kriechmechanismen werden
in Hinsicht auf die Erholung im Folgenden kurz erläutert. Dafür werden die physikalischen
Hintergründe der bei den Hochtemperaturwerkstoffen häufig beobachteten Mechanismen
in Betracht gezogen. Eine ausführlichere Zusammenfassung der Kriechmechanismen für
Hochtemperaturwerkstoffe bei hohen Temperaturen ist in [McLean 66], [Cahn 96] und [Levitin 06]
zu finden. Besonderer Wert wurde auf die für die hier untersuchten Werkstoffe relevanten
Kriechmechanismen gelegt. Die verschiedenen Kriechmechanismen in ausscheidungsgehärteten
Werkstoffen wurden von Bilde-Sorensen theoretisch behandelt [Sorens. 83]. Modelle zur
Berechnung der Kriechrate hinsichtlich des Versetzungskriechens, des Diffusionskriechens und des
Korngrenzengleitens in den ausscheidungsgehärteten Werkstoffen wurden vorgestellt.
Kriechmechanismen
Im Folgenden werden die für die hier untersuchten Werkstoffe, die Knetlegierung Nicrofer® 6025 HT,
die Gusslegierung DIN 2.4879 und die Gusslegierung Centralloy® 60 HT R, die im untersuchten
Spannungs- und Temperaturbereich relevanten Kriechmechanismen diskutiert.
Versetzungskriechen
Je nach Spannungs- und Temperaturniveau können die Versetzungen klettern und mit anderen
Versetzungen interagieren, welches zu einer Minderung der inneren Energie des Systems
führt [Levitin 06]. Oberhalb einer Grenzspannung ist die Verformung der HT-Legierungen auf das
Gleiten der Versetzungen zurückzuführen. Unter Beanspruchung können mobile Versetzungen frei
innerhalb des Korns auf bestimmten Kristallebenen gleiten. Falls genug Energie zur Verfügung
steht, versuchen die Versetzungen die Korngrenzen zu überwinden. Diese Bewegung verfestigt den
Werkstoff, weil die Versetzungen an Großwinkelkorngrenzen behindert werden. Die Fehlorientierung
zwischen einzelnen Körnern bietet den Versetzungen Widerstand. Die Methodik zur Bestimmung
eines sogenannten Orientierungsfaktors zur Quantifizierung dieses Widerstands wurde von
Taylor [Taylor 38] auf Basis des „von Mises“ Kriteriums [Mises 28] entwickelt. Auf Grund des
Widerstands stapeln sich die Versetzungen an Korngrenzen und damit steigt die Versetzungsdichte
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an. Die Beziehung zwischen der aufgebrachten Dehnrate ε˙ und der Dichte der mobilen Versetzungen
ρ stellt, hat Orowan [Orowan 40] wie folgt beschrieben,
ε˙ = ρbvV , (2.1)
wobei vV die durchschnittliche Geschwindigkeit der beweglichen Versetzungen ist. Die
Geschwindigkeit der Versetzungen ist eine Funktion der auf die Versetzung wirkenden Kraft,
F = σb [Frost 82]
vV = MF, . (2.2)
Die Mobilität der Versetzungen M hängt von der Art der Hindernisse ab [Frost 82]. Mit steigender
Dehnrate steigt die Versetzungsdichte an, die einen Anstieg im Widerstand zur Folge hat. Die Kraft F
ist die „Peach-Köhler“ Kraft pro Längeneinheit, die senkrecht zur Versetzung wirkt. Das Kristallgitter
wirkt auch als eine Barriere auf die Versetzungen. Der Gitterwiderstand wird auf Basis von der
Peierls-Nabarro Theorie [Peierls 40], [Nabarro 47] quantifiziert. Diese ist die benötigte Spannung, um
eine Versetzung in einer Atomebene zu bewegen. Weiterhin können die Versetzungen durch andere
Versetzungen gehemmt oder durch gegensinnige Versetzungen vernichtet werden.
Deswegen bilden sich Versetzungsnetzwerke kleinerer Versetzungen, wenn Versetzungen durch
andere Versetzungen gestört werden. Wenn Versetzungen durch andere Versetzungen zerschnitten
werden entstehen Versetzungssprünge. Die sich aus der Gleitebene bewegenden Sprünge
werden „Jogs“ genannt. Die während des Zerschneidens in der Gleitebene zurückbleibenden
Versetzungsabschnitte werden als Knoten oder „kinks“ beschrieben. Die Beweglichkeit der Jogs und
Knoten hängt von der Art der interagierenden Versetzungen ab. Die durch die Wechselwirkung
von zwei Stufenversetzungen entstehenden Sprünge bleiben in der Gleitebene der interagierenden
Versetzungen und können von daher frei gleiten. Von großem Interesse für die Kriechverformung
ist die Reaktion zwischen zwei Schraubenversetzungen [Dieter 88]. Die daraus resultierenden
Sprünge sind in der Regel unbeweglich außer im Fall einer Diffusion von Leerstellen oder
Zwischengitteratomen beim Mechanismus des Versetzungskletterns. Die Diffusion von Leerstellen
unterstützt das Überklettern von Versetzungen und damit die Kriechdehnung bei Temperaturen
oberhalb von 0,5Ts [Cottre. 64]. Die Diffusion entfernt nicht nur die Kerbwirkung an den
Korngrenzen, sondern beschleunigt die Erholung der Versetzungsstruktur [Cahn 96] und verläuft
mittels Stofftransport im Gefüge. An den Korngrenzen quer zu einer Zugspannung wird die
Leerstellenkonzentration ansteigen. Sie wird dagegen an den Korngrenzen parallel zur Zugspannung,
die sich unter Druckspannung befinden, abnehmen. Es entsteht ein Gradient im chemischen
Potenzial, der einen Fluss von Atomen in die Gegenrichtung hervorruft. So steigt die Anzahl der
Atome an den Korngrenzen parallel zur Zugrichtung, die zu der makroskopischen Dehnung beiträgt.
Die Leerstellenkonzentration cL hängt von der Temperatur und der Leerstellenkonzentration ohne
Spannung c0 ab [Burgel 01].
cL = c0 exp
(
±
Ωσ
kT
)
≈ c0
(
1±
Ωσ
kT
)
(2.3)
wobei Ω das Atomvolumen ist. Die Näherung gilt bei Ωσ  kT , was meistens der
Fall für HT-Werkstoffe ist. Die stationäre Kriechgeschwindigkeit ist proportional zu der
Leerstellenkonzentration [Tang 85]. Das Versetzungsklettern ist ein thermisch aktivierter Prozess.
Falls nicht genügend Energie zum Klettern zur Verfügung steht, wird die Versetzungsbewegung
gehemmt. Somit kann der Schluss gezogen werden, dass bei hohen Temperaturen Kriechen zum
Großteil mittels einer Kombination aus Gleiten und Klettern der Versetzungen erfolgt. Falls eine
gleitende Versetzung von Ausscheidungen angehalten wird, schiebt eine Bewegung mittels Klettern
die Versetzung in eine andere Gleitebene, sodass die Versetzung weiter gleiten kann. Die tatsächliche
Kriechgeschwindigkeit auf der atomaren Ebene wird jedoch durch die Klettergeschwindigkeit
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geregelt [Ashby . 84]. Die Versetzungsgeschwindigkeit in diesem Fall wurde von Friedel [Friedel 64]
gegeben als,
vV = A1σ . (2.4)
Der werkstoffspezifische Parameter A1 enthält den Diffusionskoeffizienten, die Konzentration der
„Jogs“ und den Burgersvektor. Mit der bekannten Beziehung zwischen der Spannung σ und der
Versetzungsdichte ρ ,
ρ = A2σ2, (2.5)
wobei A2 enthält das Schubmodul des Werkstoffs und den Burgersvektor. Aus den Gl. 2.1, 2.4 und 2.5
folgt für die Kriechgeschwindigkeit,
ε˙ = A1A2σ3. (2.6)
Bei auscheidungsgehärteten Legierungen können die Wechselwirkungen zwischen den Versetzungen
und den Ausscheidungen zur lokalen Spannungserhöhungen im Gefüge führen. Darüber hinaus kann
sich nur ein Teil einer gehemmten Versetzung in einer anderen Gleitebene bewegen[McLean 85]. Die
Spannungsabhängigkeit kann damit sehr heterogen sein. Ein genereller Zusammenhang zwischen der
Kriechgeschwindigkeit und der Spannung ist in solchen Fällen
ε˙ ∝ σn. (2.7)
Der Spannungsexponent n liegt für das Versetzungskriechen liegt in der Regel zwischen 3 und
10 [Nabarro 95].
Korngrenzengleiten
Das Korngrenzengleiten überschneidet alle drei Kriechbereiche und zeigt sich in der elastischen
Verformung der Körner, in der inelastischen Verformung der Körner oder in dem Stofftransport
zwischen den Körnern [Ashby 72]. Die Verformungen an den Korngrenzen resultieren in
Inkompatibilitäten, die durch Versetzungsbewegungen oder Diffusionsprozesse aufgenommen
werden müssen. Falls es nicht geschieht, entstehen Poren und Risse. Bei höheren Spannungen
werden die Multiplikation und die Auslöschung der Versetzungen zum Korngrenzengleiten
beitragen. Allerdings ist der Beitrag des Versetzungskriechens deutlich höher als der des
Korngrenzengleitens. Der Einfluss der höheren Spannung liegt in dem erleichterten Klettern der
Versetzungen [Cahn 96]. Bei niedrigen Spannungen wird der Stofftransport mittels Diffusion
vorherrschen. Daraus folgt, dass das Korngrenzengleiten ein integraler Bestandteil der durch
Diffusion geregelten Kriechvorgänge, u.a. des Diffusionskriechens ist [Burgel 81]. Eine generelle
Kriechgleichung für die Kriechrate mittels Korngrenzengleiten ε˙KGG ist [Wadswo. 02],
ε˙KGG = A3DKG/V/K exp
(
−Q
RT
)
σn
dn1 . (2.8)
A3 ist eine Werkstoffkonstante, Q die Aktivierungsenergie, T die Temperatur, R die Gaskonstante,
d die Korngröße und DKG/V/K der Diffusionskoeffizient für Korngrenzendiffusion (KG),
Gitterdiffusion (V) oder Diffusion im Versetzungskern (K). Für Diffusion im Gitter und Kern ist
n1 = 2 und für Diffusion an den Korngrenzen ist n1 = 3. Das Korngrenzengleiten wird auf Ebenen,
die in einem Winkel von 45° zur Spannungsrichtung liegen, am höchsten sein, da die Schubspannung
hier maximal ist. Die Diffusionsfähigkeit an den Korngrenzen und die Versetzungsdichte beschreiben
u.a. die Korngrenzenviskosität und damit den Beitrag vom Korngrenzengleiten zur Kriechdehnung.
Ausscheidungen an den Korngrenzen werden die Korngrenzenviskosität erhöhen und damit das
Korngrenzengleiten verhindern. Der Widerstand zum Korngrenzengleiten durch kugelförmige
M23C6 Ausscheidungen im austenitischen Stahl 21Cr-4Ni-9Mn wurde von Tanaka theroretisch
bestimmt [Tanaka 84].
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Diffusionskriechen
Bei sehr hohen Temperaturen (T >0,7Ts) und niedrigen Spannungen trägt Versetzungskriechen wenig
zum Kriechen bei [Cahn 96], da hier die Versetzungsbewegung durch die Ausscheidungen und das
Gitter selbst gehemmt werden. Der Beitrag von Diffusionsprozessen zum Kriechen in polykristallinen
Werkstoffen wurde von Nabarro [Nabarro 48] und Herring [Herring 50] untersucht. Die Art der
Diffusion hängt von der Temperatur und der Korngröße ab. Bei hohen Temperaturen und kleineren
Spannungen ist Diffusionskriechen ein relevanter Kriechmechanismus [Nabarro 46, Coble 63].
Wie schon erwähnt, erfolgt Diffusion an den Korngrenzen, durch das Gitter oder Diffusion
im Versetzungskern. Bei relativ niedrigen Temperaturen und kleinen Körnern herrscht
Korngrenzendiffusion vor, während bei sehr hohen Temperaturen die Gitterdiffusion eine Rolle
spielt [Coble 63]. Die Kriechrate wird bestimmt, wie in der Gl. 2.8, beschrieben. Es wurden vier
Bedingungen für Diffusionskriechen benannt [Nabarro 48, Herring 50]:
• Der Spannungsexponent n hat den Wert eins.
• Wenn das sogenannte Nabarro-Herring-Kriechen vorherrscht, nimmt n1 den Wert 2 an. Bei
dominierender Korngrenzendiffusion wird Coble-Kriechen herrschen, wobei n1 dann 3 ist.
• Die Aktivierungsenergie nimmt den Wert der Aktivierungsenergie für Volumendiffusion an.
• Die berechnete und gemessene Kriechrate müssen gleich sein.
In ausscheidungsgehärteten Werkstoffen beeinflusst die Verteilung der Ausscheidungen die lokalen
Spannungen. Aus diesem Grund ist die Schlussfolgerung angemessen, dass der Spannungsexponent
n selten den Wert eins annehmen kann. Jedoch in den Bereichen, in denen sich die Ausscheidungen
vergröbern oder auflösen, kann immer noch Diffusionskriechen herrschen.
Entstehung von Poren und Hohlräumen
Inter- oder transkristalline Risse im Gefüge führen zum endgültigen Bruch wegen Kriechens. In der
Hohlraumbildung während des Kriechens liegt die Ursache der Rissbildung. Hohlraumwachstum
überwiegend an den Korngrenzen gehört zu den tertiären Kriechmechanismen. Hohlräume bilden
sich an Tripelpunkten, wenn die Korngrenzen nicht gleiten können [Edward 79]. Sie entstehen an
den Korngrenzen, die quer zur Spannungsachse liegen [Hull 59]. Die an den Knotenpunkten von drei
Körnern entstandenen Hohlräume entfalten Kerbwirkungen, die die Zunahme der Spannung an diesen
Stellen und damit eine Beschleunigung der Kriechrate zur Folge haben. Die Hohlräume ordnen sich
entlang von Korngrenzen quer zur Spannung an, was zur Kriechdehnung in Zugrichtung führt. Das
Hohlraumwachstum wird u.a. durch Leerstellendiffusion unterstützt [Harris 74].
Die Hohlräume führen zu einer Reduzierung des tragfähigen Querschnitts. Das
Volumen dieser Hohlräume nimmt mit der Kriechgeschwindigkeit zu. Es wächst auf zwei
Weisen [Frost 82, Needle. 80]: durch Versetzungskriechen in benachbarten Körnern oder durch
Diffusionstransport an den Korngrenzen. Needleman hat eine charakteristische Länge für die
Diffusionszone vorgeschlagen, um die Kopplung zwischen den beiden Transportmechanismen
auszudrücken. Falls die Abstände zwischen den Hohlräumen größer als diese Länge sind,
wirkt überwiegend Korngrenzendiffusion. Ansonsten erfolgt das Hohlraumwachstum mittels
der Kombination beider Prozesse. Im Falle ausscheidungsgehärteter Legierungen ist die Größe
der Karbidpartikeln p relevant, da die Korngrenzen im Bereich der Partikel nicht als optimale
Quellen oder Senken für die Leerstellen dienen [Argon 82]. Die Diffusionslänge LD kann wie folgt
beschrieben werden [Needle. 80],
LD =

DKGδKG exp
(
−QKG
RT
)
Ωσ
kT ε˙m


1/3
, (2.9)
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DKG bezeichnet den Diffusionskoeffizienten und δKG die Breite der Korngrenzen. Diffusion herrscht
vor, wenn p << LD ist und die Spannungen an der Schnittstelle zwischen den Partikeln und der
Matrix abgebaut werden können. Dagegen wird der Werkstoff kriechen wenn p > LD, um die
Kerbspannungen abzubauen. Bei p≈ LD werden die Spannungen mittels beider Vorgänge abgebaut.
Vergröberung der Körner
Die Vergröberung der Körner wird bei hohen Temperaturen stattfinden. Dies wird wiederum
mittels Multiplikation bzw. Auslöschung der Versetzungen und Diffusionsvorgänge
erfolgen. Die Kornvergröberung reduziert die Anzahl der Korngrenzen und damit nimmt
der Beitrag des Korngrenzengleitens zur gesamten Kriechdehnung ab. Laut Burke und
Turnbull [Burke 52], werden bei gleicher Temperatur und Beanspruchung mit Bezug
auf den Ausgangszustand kleine Körner mehr wachsen als große Körner. Eine unstetige
Kornvergrößerung, die als sekundäre Rekristallisation bezeichnet wird, wird auf Grund
des sich ständig ändernden Widerstands der Ausscheidungen stattfinden [Burgel 01]. Neue
Körner entstehen an Korngrenzen des verformten Werkstoffs und wachsen auf Kosten der
kleinen Körner. Das verformte Gefüge wird durch nicht verformtes Gefüge ersetzt [Frost 82].
Die hohen Temperaturen bieten zusätzlich mit der Verformung günstige Bedingungen für
die sekundäre Rekristallisation [Cahn 96]. Die endgültige Korngröße hängt vom Verformungsgrad ab.
Einschnürung
Bei einem Zeitstandversuch mit konstanter Last hat die Einschnürung der Zeitstandprobe
während des Kriechversuchs eine Reduzierung der lasttragenden Fläche und damit einen Anstieg
der Kriechrate zur Folge. Relativ hohe Kriechdehnungen sind notwendig, bis der Beitrag der
Einschnürung zur Kriechdehnung signifikant wird [Ashby . 84]. Eine numerische Berechnung der
notwendigen Kriechdehnung von Burke [Burke 75] ergibt die folgende Beziehung zwischen der
Kriechdehnung εE, bei der die Einschnürung beginnt, und dem Spannungsexponent n,
εE =
2
n+1
. (2.10)
Der Spannungsexponent wird mit dem bekannten Norton Gesetz für die minimale
Kriechgeschwindigkeit ε˙m im Bereich des Potenzkriechens definiert,
ε˙m =CNσn. (2.11)
Kriechen in Gegenwart von Partikeln an den Korngrenzen
Sowohl in der Knetlegierung Nicrofer® 6025 HT als auch in den Gusslegierungen liegen
Ausscheidungspartikel an den Korngrenzen vor. Auf verschiedene Weise beeinflussen diese
Ausscheidungen die bisher erwähnten Kriechmechanismen.
Eine elementare mathematische Entwicklung, u.a. der Reaktionen zwischen Versetzungen wie
Auslöschung, Multiplikation und Interaktion zwischen Versetzungen und Hindernissen, wurde von
Weertman erarbeitet [Weertm. 65]. Die Größe der Ausscheidungen und der Abstand zwischen den
Ausscheidungen spielt eine entscheidende Rolle im Kriechverhalten. Die Versetzungen können
die Karbide mittels verschiedener Mechanismen überwinden. Sie werden die Karbide, je nach
Partikelgröße und Abstand zwischen den Partikeln überklettern, schneiden oder sich zwischen den
Karbiden hindurchbiegen. Falls die Spannung oberhalb der Orowan-Spannung liegt, werden die
Versetzungen sich zwischen den Karbiden hindurchbiegen, so dass Versetzungsschleifen entstehen.
Unterhalb der Orowan-Spannung werden die Versetzungen versuchen, die Partikel zu überklettern.
Diese Grenzspannung in ausscheidungsgehärteten Legierungen kann wie folgt beschrieben
werden [Blum 85],
σPart =
2MGb
3.5LPart
, (2.12)
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M ist der Schmidfaktor, G ist das Schubmodul und LPart der mittlere Abstand zwischen den
Ausscheidungen. Mit einem Volumenanteil der Ausscheidungen fPart und einem mittleren
Partikelradius rPart kann LPart bestimmt werden [Blum 85],
LPart = rPart
√
2pi
3 fPart . (2.13)
Oberhalb von σPart werden die Versetzungen mittels des Orowan Mechanismus die Ausscheidungen
überwinden. Bei hohen Temperaturen (T >0,7Ts) wird die Versetzungsbewegung überwiegend durch
das Klettern bestimmt.
Die Vergröberung der Partikeln entsprechend der Ostwald-Reifung resultiert in größeren
Partikeln, die nur noch einen schwachen Widerstand gegen die Kriechverformung bieten.
Die Kinetik der Vergröberung ist nach der Theorie von Voorhees [Voorhe. 84] von erster
Ordnung. Die Vergröberung wird nicht nur thermisch geregelt, sondern wird auch durch die
mechanische Beanspruchung beeinflusst. Nakajima hat über den Einfluss von Spannung und
Dehnung auf die Vergröberung der M23C6-Karbide im T91-Stahl (modifizierter 9 Cr-1 Mo
Stahl) berichtet [Nakaji. 03]. Die Vergröberung findet mittels Gitterdiffusion (Ostwald-Reifung)
statt. Nakajima hat gezeigt, dass der Diffusionstransport zwischen einer Versetzung und einem
Partikel zur gesamten Diffusion beiträgt. Wenn eine Versetzung auf ein wachsendes Partikel
trifft, wird der Stofftransport von der Versetzung zum Karbid angestoßen. Daraus folgt, dass die
Diffusion im Versetzungskern viel schneller als die Gitterdiffusion verläuft bzw. eine niedrigere
Aktivierungsenergie aufweist [Balluf. 05]. So dient die bei einer Kriechdehnung stattfindende
Interaktion zwischen Versetzungen und Chromkarbiden als eine zusätzliche Antriebskraft für
die Vergröberung der Karbide. Bei dem 9%-Cr Stahl P92 wurde von Hättestrand beobachtet,
dass die M23C6-Karbide sich um 20% unter Kriechdehnung im Vergleich zu unbelasteten Proben
vergrößern [Hattes. 01]. Hättestrand hat auch verstärkte Diffusion durch die Versetzungen als
mögliche Ursache genannt. Die Karbide positionieren sich überwiegend an den Korngrenzen. Die
Versetzungen werden während des primären Kriechens durch die Stapelung an den Korngrenzen
Subkörner bilden. Damit nimmt der Stofftransport zwischen den Karbiden und den Versetzungen zu.
Die Mechanik des Korngrenzengleitens mit Partikeln an den Korngrenzen wurde von Evans
zusammengefasst [Evans 84]. Während die Korngrenzen unter der Beanspruchung gleiten, wird die
Bewegung von den Partikeln verhindert. Dadurch entstehen Kerbwirkungen an der Partikel-Matrix
Schnittstelle, die zu einer lokalen Erhöhung der Spannung führen. Die Karbidpartikel können bei
diesen hohen Spannungen brechen und bieten damit mögliche Stellen zur Rissbildung. Einerseits
verhindern die Karbidpartikel das Korngrenzengleiten, andererseits verhindern sie während des
Gleitens die Leerstellendiffusion, wodurch die Spannung abgebaut werden kann. In diesem Fall
erfolgt der Spannungsabbau ausschließlich mittels Kriechverformungen. Einer der Effekte der
Verminderung der Karbide ist der erleichterte Stofftransport im Gefüge. Korngrenzen gelten als
Quellen und Senken für die Leerstellen. Die fehlenden Karbidpartikel erlauben die Diffusion von
Leerstellen an den Korngrenzen. Weiterhin lässt der reduzierte Widerstand das Wachstum von
Körnern zu.
Mathematische Darstellung der Kriechvorgänge ohne den tertiären Kriechbereich
Am Anfang liegt im Gefüge eine relativ homogene Versetzungsstruktur vor. Unter Beanspruchung
bewegen sich die Versetzungen. Diese sofortige Bewegung der Versetzungen ist überwiegend für die
anfängliche Kriechdehnung bzw. für die hohe Kriechrate verantwortlich. Da verschiedene Vorgänge
der Versetzungsbewegung entgegenwirken, kommt es zu einer kontinuierlich abnehmenden
Kriechgeschwindigkeit (Werkstoffverfestigung). Der primäre Kriechbereich wird durch diese
Kriechratenabnahme identifiziert.
Die Hemmung der Versetzungsbewegung erfolgt auf verschiedene Weisen. Korngrenzen dienen
als Gitterwiderstände, weil sich die Versetzungen an Korngrenzen stapeln können. Dieses ist auf
15
eine andere Orientierung benachbarter Körner zurückzuführen. Zusätzliche Energie wird benötigt,
um in ein Nachbarkorn einzudringen. Auf Grund der diversen Orientierung der Versetzungen
entstehen unterschiedliche Versetzungsdichten im Gefüge. Ausscheidungen hemmen zusätzlich
die Versetzungsbewegung. Die Form, die Größe und die Verteilung der Ausscheidungen regelt
die Interaktion zwischen den Versetzungen und den Ausscheidungen. Wie im Kapitel 3 erwähnt,
enthalten die untersuchten Werkstoffe Karbide, die als Hindernisse der Versetzungsbewegung
entgegenwirken und damit die Kriechfestigkeit erhöhen.
Die Größe der Hindernisse ist nicht überall im Gefüge gleich. Dadurch entsteht eine
ungleichmäßige Verteilung des Widerstands zur äußeren Beanspruchung. Dies korreliert
oft im Gefüge mit einer heterogenen Versetzungstruktur. Nix hat unter Berücksichtigung
dieser Ungleichmäßigkeit die Kriechmechanismen in Reinmetallen und Mischkristallen
beschrieben [Nix 79]. Eine Aufteilung des Gefüges in weiche und harte Regionen legte die Basis
dieser Beschreibung. Die weichen Zonen bieten den Versetzungsbewegungen schwache Hindernisse
an und die harten Zonen setzen den Versetzungsverschiebungen einen deutlich höheren Widerstand
entgegen. Man bezeichnet στ als die Gegenspannung, die den Widerstand quantifiziert. Daraus folgt,
dass die Verfestigung zu einer Erhöhung von στ führt.
Mit ∂στ bezeichnet man die Spannung, die zusätzlich benötigt wird, um eine Dehnung ∂ε
hervorzurufen. Dann wird die Verfestigungsrate wie folgt definiert [Lagneb. 69],
h = ∂στ(t)∂ε(t) . (2.14)
Damit der Werkstoff sich weiter verformen kann, müssen die Hindernisse überwunden werden.
Dies kann auf mehrere Weisen erfolgen und die Prozesse werden als Erholungsprozesse
bezeichnet. Zu den Erholungsprozessen gehört u.a. die Entstehung von neuen Gleitebenen, die
eine weitere Verformung mittels des Versetzungsgleitens ermöglichen. Darüber hinaus werden
nach genügend langer Zeit mittels Versetzungsreaktionen mehr und mehr Versetzungen freigesetzt.
Die Wechselwirkung zwischen Versetzungen, nämlich die Vernichtung und die Multiplikation der
Versetzungen, wird mit Hilfe der „Frank-Read“ Theorie [Frank 50] erklärt. In den „Frank-Read“
Quellen werden Versetzungen erzeugt, sodass eine makroskopische Verformung auch nach der
Verfestigung möglich ist. Die benötigte Schubspannung zur Erzeugung neuer Versetzungen wurde
von Frank-Read angegeben als,
τ =
2Gb
x
. (2.15)
x ist die verankerte Länge der Versetzung. Falls diese Spannung zur Verfügung steht, können neue
Versetzungen erzeugt werden.
Die Vergröberung der Partikel reduziert den mittleren Abstand zwischen den Partikeln. Damit
nimmt die verankerte Länge der Versetzungen zu, weil die Karbidpartikel als Ankerpunkte für das
Versetzungsnetzwerk dienen. Aus der von Frank-Read vorgeschlagenen Gl. 2.15 folgt, dass zur
Erzeugung neuer Versetzungen eine niedrigere Spannung benötigt wird. Dieses ermöglicht die
Kriecherholung bzw. das Voranschreiten der Kriechdehnung.
Das Überklettern von Hindernissen durch die Stufenversetzungen wird bei hohen Temperaturen
signifikant zur Kriecherholung beitragen. Das Klettern von Versetzungen erfordert einen
Stofftransport zwischen den atomaren Ebenen, der über die Diffusion von Leerstellen bzw. von
Zwischengitteratomen erfolgt. Die Stufenversetzung dient damit sowohl als eine Quelle als auch als
eine Senke für Versetzungen.
Aus der Diskussion der Erholungsprozesse ist zu schließen, dass diese zu einer Minderung der
Gegenspannung, στ führen. Die Erholungsrate r kann dann wie folgt beschrieben werden,
r =−
∂στ(t)
∂ t . (2.16)
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Die gleichzeitige Wirkung von Verfestigung und Erholung resultiert in einer effektiven
Gegenspannung, σeff, die die Summe des Anstiegs durch Verfestigung und Abnahme durch Erholung
ist. Bei Vernachlässigung der Zeitabhängigkeit von h und r und mit den Gl. 2.14 und 2.16 gilt für
σeff,
σeff = hε− rt. (2.17)
Die benötigte mechanische Energie für weitere Verformungen ist
EA = σeffVA, (2.18)
wobei VA das Aktivierungsvolumen darstellt. Es kann daraus hergeleitet werden, dass EA der
Aktivierungsenergie des Kriechmechanismus entspricht, . Für die Kriechrate ε˙ gilt mit der
Anfangsdehngeschwindigkeit, ε˙0,
ε˙ = ε˙0 exp
(
−
EA
kT
)
. (2.19)
Aus Gl. 2.17 und 2.18 folgt,
ε˙ = ε˙0 exp
(
−
VA (hε− rt)
kT
)
. (2.20)
ε˙0 beinhaltet Größen wie die Dichte der mobilen Versetzungen, den Volumenanteil der Partikel bzw.
Ausscheidungen und die Diffusionsfähigkeit [Dyson 00]. Wenn die Differenz hε − rt klein ist, kann
der exponentielle Ausdruck durch die ersten zwei Terme der Taylor Reihe ersetzt werden.
ε˙ = ε˙0
[
1−
VAhε
kT +
rtVA
kT
]
. (2.21)
Die Lösung der Gl. 2.21 unter Berücksichtigung der Anfangsbedingung, ε = 0 bei t = 0 ergibt,
ε =
(
kT
hVA
−
kTr
ε˙0h2VA
) [
1− exp
(
−
ε˙0hVA
kT t
)]
+
r
ht (2.22)
bzw.
ε =
kT
ε˙0hVA
(
ε˙0−
r
h
) [
1− exp
(
−
ε˙0hVA
kT t
)]
+
r
ht. (2.23)
Die oben hergeleitete Gleichung dient zum Vergleich mit dem im Unterkapitel 2.4.2 diskutierten
Theta-Modell. Damit trägt sie zum Verständnis des physikalischen Hintergrunds des Theta-Modells
bei.
2.2 Oxidation von HT-Werkstoffen
Die Bildung einer Oxidschicht auf der Oberfläche durch Oxidation beim Einsatz von HT-Werkstoffen
in HT-Anwendungen ist wünschenswert. Sie schützt den Werkstoff vor weiterem Angriff und
vermeidet das Eindringen anderer korrosiver Elemente wie Stickstoff oder Kohlenstoff. In der
Praxis diffundiert Sauerstoff durch die Oxidschicht weiter und bildet Oxide im Werkstoffinneren.
Im schlimmsten Fall finden Stickstoff oder Kohlenstoff auch den Weg in den Werkstoff, was zu
unerwünschter Aufkohlung und Aufstickung führt.
Für den Werkstoff ist die Bildung der Deckschicht bedeutend. Die Bildung dieser Schicht hängt
u.a. von der Konzentration des oxidbildenden Elements ab. Die Entwicklung der HT-Werkstoffe
erfolgt mit dem Ziel, dass sich die Oxidschicht bei den Einsatztemperaturen bildet und auch
stabil bleibt. Die Chrom- und Aluminiumoxidschichten sind in der Regel thermisch stabiler und
wachsen relativ langsam. Daher sind sie bei den HT-Werkstoffen erwünscht [Young 08]. Der
Transport des oxidbildenden Elements vom Werkstoffinnern bis zur Oberfläche ist ein komplexer
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Abbildung 2.3: Phasendiagramme für die konzentrationsabhängigen Grenzen der drei Oxidationsmechanismen
für Ni-Cr-Al Legierungen in einer 0,1 bar Sauerstoffatmosphäre bei 1000 °C, 1100 °C und 1200 °C.
(I) NiO-Deckschicht, darunter Cr2O3 und Al2O3, (II) Cr2O3-Deckschicht, darunter Al2O3,
(III) Al2O3-Deckschicht. Die Punkte entsprechen der Zusammensetzung der von Giggins untersuchten
Legierungen (Viereck für Typ I, Dreieck für Typ II und Kreise für Typ III). Offene Symbole bezeichnen
Übergangszustände [Giggins 71].
Prozess. Das Element wird mittels Diffusion bis zur Oberfläche transportiert. Die Antriebskraft für
die Diffusion ist der Gradient im chemischen Potenzial. In einem Multikomponenten-Werkstoff
werden die Elemente konkurrieren. Die Oxidation wird vom Sauerstoffpartialdruck, von der
Konzentration der Elemente und von der Temperatur abhängen. Die selektive innere Oxidation einer
Komponente führt zu einem heterogenen Gefüge im oberflächennahen Bereich. Darüber hinaus
werden die Ausscheidungen in ausscheidungsgehärteten Werkstoffen den Oxidationsvorgang stark
beeinflussen [Young 02]. Eine ausführliche Beschreibung der physikalischen Hintergründe der
Oxidationsvorgänge von Hochtemperaturwerkstoffen ist in [Kofstad 88] und [Khanna 02] zu finden.
Zum Verständnis des Oxidationsverhaltens der hier untersuchten Werkstoffe wurde die Beschreibung
der Oxidationsvorgänge in Ni-Cr-Al Legierungen zwischen 1000 °C und 1200 °C von Giggins
herangezogen [Giggins 71]. Drei Arten von Oxidbildungen bei einem partiellen Sauerstoffdruck von
etwa 0,1 bar wurden für 21 Legierungen mit verschiedenen Konzentrationen von Chrom (2%-30%)
und Aluminium (1%-9%) untersucht. Die von Giggins [Giggins 71] angegebenen ternären Ni-Cr-Al
Phasendiagramme stellen die thermodynamische Stabilität der Oxidationsarten bei 1000 °C, 1100 °C
und 1200 °C dar, siehe Abbildung 2.3. Alle diese Legierungen zeigten am Anfang eine schnellere
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Aufnahme von Sauerstoff, wobei sich eine sehr dünne Oxidschicht auf der Legierung bildet. Diese
transiente Oxidationsphase ist überwiegend nach ungefähr 1 h beendet. Bei relativ hohen Chrom-
und Aluminiumkonzentrationen besteht diese Schicht aus Cr2O3 oder Al2O3. Die Typ I Oxidation
zeigten die Legierungen, die eine NiO- bzw. eine Spinel(Ni(Cr,Al)2O4-Deckschicht bildeten. Die
Diffusionsprozesse schreiten weiter mittels der Sauerstoffdiffusion durch die dünne Oxidschicht. Die
zur Oxidation von Chrom und Aluminium benötigte Sauerstoffaktivität ist sehr viel kleiner als die
zur Bildung von NiO benötigte. Darüber hinaus ist die zur Oxidation von Aluminium notwendige
Sauerstoffaktivität kleiner als die zur Bildung von Cr2O3. Deswegen reicht Al2O3 tiefer in die
Legierung hinein. Bei relativ niedriger Chrom- und Aluminiumkonzentration können die gebildeten
Cr2O3 und Al2O3 Oxide die Sauerstoffdiffusion nicht verhindern. Dadurch verläuft die innere
Oxidation von Chrom und Aluminium weiter unterhalb der NiO-Deckschicht.
Typ II Oxidation wird durch die Bildung einer Cr2O3-Deckschicht mit innerer Oxidation
von Aluminium charakterisiert. Genügend hohe Chromkonzentrationen erlauben die Bildung
einer kontinuierlichen Schicht im stationären Zustand. Weitere Oxidation wird von der
Sauerstoffdiffusion durch die Cr2O3-Schicht für solche Legierungen geregelt. Bei deutlich
höheren Aluminiumkonzentrationen bildet sich eine Al2O3-Deckschicht (Typ III Oxidation).
Hier ist anzumerken, dass Chrom die benötigte Aluminiumkonzentration zur Bildung einer
Al2O3-Deckschicht reduziert. Daraus folgt, dass die zusätzliche Chromoxidation die Diffusion von
Sauerstoff behindert, um eine Gegendiffusion von Aluminium zu ermöglichen.
2.3 Wechselwirkungen zwischen Oxidations- und Kriechvorgängen
Der Metallverlust durch Oxidation resultiert in einem Querschnittsverlust. Eine selbstverständliche
Folge davon ist ein Spannungsanstieg und damit eine Zunahme der Kriechdehnung. Auf diese Weise
wird meistens der Einfluss der Oxidation auf das Kriechverhalten beschrieben [Pandey 90, Roy 01].
Falls die Ausscheidungen das oxidschichtbildende Element enthalten, wird die Verarmung
dieses Elements wegen Oxidation die Ausscheidungen destabilisieren. Dies resultiert in
einer ausscheidungsfreien Zone im oberflächennahen Bereich [Berthod 05, Young 08]. Das
Fehlen der Partikel in der partikelfreien Zone kann wegen des reduzierten Widerstands gegen
Korngrenzengleiten und Versetzungsbewegungen zu einer höheren Kriechrate und zu früherem
Versagen führen. Es kann jedoch ebenfalls zu einer Reduktion der Kriechgeschwindigkeit führen.
Dies kann einmal durch das schnellere Wachstum der Körner in der karbidfreien Zone begründet
sein. Ein anderer Grund wurde von Ennis [Ennis 93] in seiner Untersuchungen gegeben. Ennis hat
den Einfluss von Oxidation und Alterung bei der Ni-Legierung Alloy 617 untersucht. Er führte
Kriechversuche mit drei Typen von 2 mm dicken Flachzugproben bei gleicher Temperatur (900 °C)
und Spannung (32 MPa) durch. Der eine Typ Flachzugproben wurde aus dem lösungsgeglühten
Ausgangsblech gefertigt. Der zweite Typ wurde aus dem Kern des an Luft bei 1000 °C für
1000 h, 3000 h und 6000 h gealterten Blechs hergestellt. Die Kohlenstoffgehalte der beiden
Probentypen waren gleich (0,076 Masse-%). Bei dem gealterten Material waren gegenüber dem
Ausgangsblech daher nur die Körner und Karbide vergröbert. Der dritte Probentyp waren 2 mm dicke
Flachzugproben aus dem Ausgangsmaterial, die vor dem Kriechversuch 1000 h, 3000 h und 6000 h
bei 1000 °C an Luft oxidiert wurden. Auch bei diesen Proben waren die Karbide vergröbert, sie
hatten aber zusätzlich die typische karbidfreie Zone und im Kern einen höheren Kohlenstoffgehalt
(0,088 Masse-% bis 0,107 Masse-%).
Die gealterten und die oxidierten Proben zeigten gegenüber dem lösungsgeglühten
Ausgangsmaterial eine höhere anfängliche Dehngeschwindigkeit. Bei allen oxidierten und den
1000 h und 3000 h gealterten Proben stellte sich nach 2500 h eine vergleichbare Dehngeschwindigkeit
wie bei den Proben aus dem Ausgangsmaterial nach 5000 h ein. Die oxidierten Proben und die aus
dem Ausgangsmaterial brachen innerhalb der Versuchszeit von 15000 h nicht. Dagegen gingen
die gealterten Proben bei einer Dehnung zwischen 10%-16% in den tertiären Kriechbereich über
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und brachen früher. Die Bruchzeit der 1000 h gealterten Probe betrug 12500 h und die der 6000 h
gealterten Probe ca. 6000 h. Die hohe Dehngeschwindigkeit der gealterten und oxidierten Proben
im primären Kriechbereich deutet darauf hin, dass bei beiden Probentypen wegen der Vergröberung
der Karbide, deren hemmende Wirkung auf das Kriechen verlorengegangen ist. Es ist aber nicht
klar, wie die Aufkohlung des Probeninneren bei den oxidierten Proben bewirken sollte, dass diese
Proben später als die gealterten Proben in das tertiäre Kriechen übergehen. Der frühere Bruch der
gealterten Probe wird wahrscheinlich durch den folgenden Mechanismus bewirkt. Bei den oxidierten
Proben befinden sich im Oberflächenbereich keine Karbide. Dagegen sind bei den gealterten Proben
grobe Karbide auch im oberflächennahen Bereich vorhanden. Diese großen Karbide werden sich
während des Versuchs auf Grund der Oxidation auflösen und Hohlräume hinterlassen. Zusammen
mit dem inneren Querschnittsverlust werden die Kerbwirkungen an diesen Hohlräumen zu höheren
Spannungen im Vergleich zu den oxidierten Proben, und damit zu einem früheren Versagen, führen.
Eine weitere Folge der Verminderung der Ausscheidungen ist die Entstehung von Hohlräumen oder
Poren an den Korngrenzen. Zum Teil sind Poren eine direkte Folge der Auflösung der Karbide. Ein
erheblicher Anteil der Poren resultiert jedoch durch das erleichterte Korngrenzengleiten auf Grund
der fehlenden Karbidpartikel.
Die mechanischen Beanspruchungen können die Oxidschicht brechen und so den Verlust
des Deckschicht bildenden Elements beschleunigen. Eine erneute Bildung der Deckschicht
reduziert den Querschnitt und führt damit weiterhin zu einer Erhöhung der Spannung. Das
Wachstum der Oxidschicht bildet ebenfalls Spannungen auf der Metalloberfläche. Aufheiz- und
Abkühlzyklen werden zusätzlich auf Grund der unterschiedlichen Ausdehnungskoeffizienten des
Metalls und der Oxidschicht thermisch induzierte Spannungen hervorrufen. Unterschiedliche
Kriechraten in der Oxidschicht und im Metall können eine komplexe Spannungsverteilung
verursachen. Eine gekoppelte Betrachtung dieser Vorgänge wurde von vielen Autoren
durchgeführt [Dyson 87, Riedel 87, Limarga 06]. Die Basis dieser Untersuchungen ist die
Kompatibilität der Dehnungen an der Oxid-Metall Oberfläche, die eine Gleichheit der Kriechraten
der Oxidschicht und des Metalls erfordert.
2.4 Überblick über die Berechnungsmethoden
Dieses Unterkapitel beschäftigt sich mit den Methoden zur Modellierung des Kriech- und
Oxidationsverhaltens. Zudem werden die gängigen Methoden zur Lebensdauerprognose hinsichtlich
der Kriech- und Korrosionsschäden kurz erwähnt.
2.4.1 Modelle zur Berechnung des Kriechverhaltens
Die Beschreibung des Kriechverhaltens eines Werkstoffes erfordert die Einbeziehung von mehreren
Kenngrößen im Kriechmodell. Das Kriechmodell soll die Abhängigkeit der Kriechrate von der
Spannung und der Temperatur in einer geschlossenen Gleichung darstellen. Eine verallgemeinerte
Funktion für die Kriechrate wurde von Garofalo [Garofa. 65] angegeben als,
ε˙ = ∑
i
Zi(υ ,T,SZ)σi(T,SZ)exp
[
−4Hi(T,SZ)
RT
]
, (2.24)
i bezeichnet den Kriechprozess. Die gesamte Kriechrate ist damit als eine Summe der einzelnen
Kriechraten definiert. Die Funktion Zi hängt von der Temperatur T ab und beinhaltet die
thermodynamischen Größen wie die Frequenz der Prozesse ν , die Enthalpieänderung 4Hi(T,SZ)
und eine Zustandsvariable SZ für den Gefügezustand. Die Zustandsvariable SZ enthält u.a. die
Einflüsse der Korngröße, der Ausscheidung oder Dispersion der Phasen und die Versetzungsdichte.
Die Funktion für die Spannungsabhängigkeit σi hängt von der Temperatur und dem Gefügezustand
ab. Aus der durch die Eyring Gleichung [Eyring 35] gegebenen Beziehung zwischen der
20
Enthalpieänderung und der Aktivierungsenergie folgt, dass die Gl. 2.24 die Aktivierungsenergie des
Kriechprozesses enthält.
In Anlehnung an Gl. 2.24 wurden verschiedene Modelle entwickelt. Empirische Modelle versuchen
die Form der Kriechkurve mit möglichst wenigen Adaptionsparametern abzubilden. Für die zeitliche
Änderung der Dehnung wurden folgende funktionellen Zusammenhänge angesetzt
ε˙ = f (σ ,T,ε) oder ε˙ = f (σ ,T, t). (2.25)
Es folgt daraus, dass das Kriechmodell dehnungs- und zeitabhängige Prozesse voraussetzt. Modelle,
die die beiden Gleichungsarten kombinieren, wurden ebenfalls entwickelt [Penny 95].
Eine der ersten empirischen Beschreibungen aller drei Kriechbereiche wurde von Andrade mit
einem zeitabhängigen Polynom angegeben [Andrade 10]. Zu den häufig eingesetzten empirischen
Modellen gehören das Norton-Bailey-Modell [Bailey 30], das Garofalo-Modell [Garofa. 65],
das Modified Garofalo-Modell und das Theta-Modell [Evans 85]. Das Grundlegende ist die
Beschreibung der stationären Kriechgeschwindigkeit ε˙m mit einem Potenzgesetz
ε˙m = A(σ −στ)n exp
(
−
QK
RT
)
. (2.26)
στ bezeichnet den Widerstand im Werkstoff, Qk die Aktivierungsenergie des Kriechprozesses, n den
Spannungsexponent, T die Temperatur und σ die äußere Spannung. Das Norton-Bailey-Modell
sowie das Garofalo-Modell bilden den tertiären Kriechbereich nicht ab. Das Modified
Garofalo-Modell und das Theta-Modell berechnen dagegen den gesamten Kriechverlauf. Die
meisten empirischen Modelle berücksichtigen die grundlegenden Kriechvorgänge nicht. Deswegen
scheitern sie bei der Extrapolation der Zeitstanddaten bezüglich der Spannung oder Temperatur,
obwohl die empirischen Modelle die Kriechkurven meistens gut abbilden.
Einen anderen Ansatz stellen die empirischen kontinuumsmechanischen Modelle dar. Hierzu
wurde die Basis zur Einbeziehung eines empirischen Schädigungsparameters für die Beschreibung
des Kriechverhaltens von Kachanov [Kachan. 58] und Rabotnov [Rabotn. 59] gelegt. Die
Charakterisierung des Werkstoffversagens bzw. des Zeitstandbruchs erfolgt bei den Modellen mittels
des Schädigungsparameters S. Die Beschreibung der Kriechrate erfolgt wie folgt
ε˙ = ε˙0
(
σ
στ(1−S)
)n
, (2.27)
wobei ε˙0 die Anfangskriechgeschwindigkeit ist. Eine zusätzliche Gleichung für die zeitliche
Änderung des Schädigungsparameters bietet die Möglichkeit, den gesamten Kriechverlauf
abzubilden.
˙S = ˙S0
(
σ
στ(1−S)
)q
. (2.28)
Das kontinuumsmechanische Modell von Ashby bezieht sich auf die Entwicklung von Kachanov
und Rabotnov [Ashby . 84]. Die Kriechrate wird in Anlehnung an die Gl. 2.27 definiert. Die
Schädigung durch einzelne Kriechvorgänge wurde mit einem Schädigungsparameter quantifiziert.
Die zeitliche Änderung des Schädigungparameters wurde jedoch durch physikalische Vorgänge
beschrieben. Eine Weiterentwicklung des Modells wurde von Dyson vorgestellt [Dyson 00]. In
seiner Arbeit wurde zu den für die Hochtemperaturwerkstoffe relevanten Kriechmechanismen
jeweils eine Gleichung definiert. Diese wurden entsprechend ihres Einflusses auf das Kriechverhalten
in der gesamten Kriechgleichung wiederum mittels eines Schädigungsparameters integriert. Die
Berechnung eines gekoppelten Gleichungssystems, das aus den Differentialgleichungen der
einzelnen Schädigungsparameter zusammengestellt wird, ergibt die Kriechkurve.
Konstitutive Modelle ziehen bei der Modellierung die im Gefüge stattfindenden physikalischen
Vorgänge in Betracht im Gegensatz zu den empirischen Modellen. Sie beziehen den Gefügezustand
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in die Gl. 2.25 ein. Bei den Modellen wird zwischen den plastischen Verformungen und den
Kriechverformungen nicht unterschieden, sondern eine gesamte inelastische Verformung betrachtet.
Die Modelle nutzen meistens eine Rückspannung, die die Verfestigungs- und Erholungsprozesse
regelt. Die Modellierung der Entwicklung der Rückspannung wird durch experimentelle Befunde
unterstützt. Für eine Zusammenfassung dieser Modelle wird auf [Chaboc. 08] und [Lemait. 90]
hingewiesen.
2.4.2 Das Theta-Modell
Zur Modellierung des Kriechverhaltens der Werkstoffe wurde in dieser Arbeit ein modifizierter
Ansatz des Theta-Modells [Evans 85] mit vier Theta-Parametern verwendet. Die Theta-Parameter
werden mittels Anpassung an die experimentellen Kriechkurve bei einer konstanten Spannung
und Temperatur bestimmt. Um Theta-Parameter bei Spannungen und Temperaturen außerhalb des
Bereichs der Versuchsspannungen und Versuchstemperaturen zu ermitteln, werden funktionelle
Zusammenhänge, die die Spannungs- und Temperaturabhängigkeit der Kriechmechanismen
einbeziehen, für die Theta-Parameter definiert. Damit wird anhand der Kriechmechanismen den
Theta-Parametern eine physikalische Bedeutung zugewiesen.
Die gängigen Kriechmodelle wie z.B. das Norton-Bailey Modell, modifiziertes Garofalo-Modell
und das Graham-Walles Modell verwenden dagegen Polynome um Parameter für Spannungen
und Temperaturen außerhalb des Bereichs der Versuchsspannungen und Versuchstemperaturen zu
ermitteln. Daraus folgt, dass eine Extrapolation der Daten keine physikalische Bedeutung hat. Der
Hauptgrund für die Auswahl des Theta-Modells ist, dass die Spannungs- und Temperaturabhängigkeit
der Theta-Parameter den Aufschluss zum herrschenden Kriechmechanismus liefern kann. Darüber
hinaus bietet sich die Möglichkeit, die Parameter zu extrapolieren, um die Kriechkurve außerhalb
des untersuchten Spannungs- und Temperaturbereichs zu ermitteln. Im Kapitel 4 wird darauf
eingegangen.
Zahlreiche Beispiele zum erfolgreichen Einsatz des Theta-Modells sind im Schrifttum zu finden
und wurden hier zusammengefasst [Dutton 95]. Das Spektrum der Werkstoffe reicht von reinen
Metallen, wie Kupfer und Titan bis zu Hochtemperaturlegierungen und Ni-Basis Superlegierungen.
Im Rahmen der vom European Creep Collaboration Committee durchgeführten Arbeiten wurde
das Theta-Modell mit anderen gängigen Modell verglichen [Holdsw. 03]. In dieser Arbeit wurde
manifestiert, dass das Theta-Model für die Beschreibung der gesamten Kriechkurve und für
Werkstoffe wie niedrig- und hochlegierte ferritische und austenitische Stähle, Ni-Basis Legierungen
und Nichteisenmetalle geeignet ist. Für die Zeit bis zur 1% Kriechdehnung hat das Theta-Modell für
den Stahl 10CrMo9-10 gute Ergebnisse geliefert. Das Theta-Modell wurde von Evans [Evans 85]
für den ferritischen Stahl 0.5Cr0.5Mo0.5V erfolgreich eingesetzt. Für Zeitstanddaten zwischen
550 °C und 600 °C konnte das Theta-Modell sowohl die Kriechdehnungen als auch die Bruchzeiten
innerhalb eines Spannungsbereichs von 70 MPa bis 110 MPa beschreiben. Das Kriechverhalten der
kommerziellen Nickelbasis Superlegierung IN-100 zwischen 800 °C und 900 °C und 200 MPa bis
400 MPa wurde mit dem Theta-Modell von Evans zufriedenstellend beschrieben [Evans 89]. Die
Kriechverfestigung bei IN-100 wird vorwiegend durch Mischkristallhärtung bzw. ein γ − γ´-Gefüge
und weniger mittels Chromkarbiden erzielt.
Baldan [Baldan 08] hat das Kriechverhalten der Ni-Basis Superlegierung IN-100 bei 900 °C mit
dem Theta-Modell beschrieben und einen Zusammenhang zur Gefügeentwicklung hergestellt.
Er beobachtete, dass die Bruchzeit linear mit dem Hohlraumvolumen zunimmt. Die tertiären
Kriechprozesse werden ähnlich den primären Kriechprozessen mit einer Kinetik erster Ordnung
modelliert. Das Hohlraumvolumen wurde an den gebrochenen Proben gemessen. Damit hat Baldan
den Beitrag der Hohlraumbildung an den Korngrenzen für das endgültige Versagen bestätigt.
Darüber hinaus wurde ein linearer Zusammenhang zwischen dem gesamten Hohlraumvolumen und
der Spannung festgestellt und die Proportionalität des Hohlraumwachstums zur Kriechrate bestätigt.
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Weiterhin hat Baldan mit einer linearen Korrelation zwischen dem Parameter θ4 des Theta-Modells
und dem Hohlraumvolumen gezeigt, dass das Theta-Modell zur Modellierung des Kriechverhaltens
für den Mechanismus der Hohlraum- oder Porenbildung geeignet ist. Das Theta-Modell ist ein
semi-empirisches Modell mit vier Adaptionsparametern, mit dem für eine bestimmte Spannung und
Temperatur die zeitabhängige Kriechdehnung berechnet werden kann. Das Theta-Modell wurde zur
Beschreibung der Kriechkurve von Zeitstandversuchen bei konstanter Spannung entwickelt. In dem
Modell wird die gesamte Kriechrate aus der Summe einer primären und tertiären Kriechrate, ε˙p und
ε˙t , gebildet, wobei ε die Kriechdehnung ist. Damit setzt das Modell voraus, dass die mit den beiden
Raten verbundenen Kriechvorgänge keinen Einfluss aufeinander haben.
Für das klassische Kriechverhalten wird ein sekundärer Kriechbereich postuliert, in dem sich eine
stationäre Kriechrate einstellt. Begründet wird diese konstante Kriechrate mit dem Gleichgewicht
zwischen Verfestigungs- und Erholungsprozessen. Im primären Kriechbereich nimmt dagegen
die Kriechrate ab, während sie im tertiären Bereich zunimmt. Das Theta-Modell betrachtet den
sekundären Kriechbereich nicht als einen Bereich mit eigenen vom primären und tertiären Bereich
unabhängigen Verformungsmechanismen. Im Gegensatz dazu beschreiben Kriechmodelle wie z.B.
Norton-Bailey, Garofalo, Graham-Walles usw. explizit den sekundären Kriechbereich.
Das Theta-Modell nimmt an, dass die Kriechvorgänge ausschließlich von der Dehnung geregelt
werden. Im primären Kriechbereich nimmt die primäre Kriechrate ε˙p mit zunehmender Dehnung ab.
Das Theta-Modell nimmt an, dass
ε˙p ∝−εp. (2.29)
Am Anfang (t = 0) ist εp = 0 aber ε˙p(t = 0) 6= 0, daraus folgt,
ε˙p = p1− p2εp. (2.30)
Mit der Anfangsbedingung, εp = 0 bei t = 0 ergibt sich für Gl. 2.30 die Lösung,
εp =
p1
p2
(1− exp(−p2t)) . (2.31)
Für die primäre Kriechrate gilt damit,
ε˙p = p1 exp(−p2t). (2.32)
Die Gl. 2.31 und 2.32 sind die im Theta-Modell für die Beschreibung des primären Kriechbereichs
verwendeten Kriechgleichungen. Mit den Theta-Parametern, θ1 = p1/p2 and θ2 = p2 gilt
ε˙p = θ1 ·θ2 · exp(−θ2 · t) (2.33)
εp = θ1(1− exp(−θ2t)). (2.34)
Aus der Gl. 2.34 ist zu erkennen, dass θ2 die Abnahme der primären Kriechrate beschreibt und θ1 ein
Skalierungsparameter ist. Die Form der Kriechkurve im primären Bereich wird durch θ2 dominiert.
Die Kriechrate der tertiären Prozesse ε˙t steigt mit zunehmender Dehnung an. Das Theta-Modell
nimmt an, dass die tertiären Prozesse von Anfang des Kriechens an zur Dehnung beitragen, die
Dehnrate proportional zur Dehnung ansteigt und die Dehngeschwindigkeit zum Zeitpunkt, t = 0 nicht
verschwindet. Damit folgt,
ε˙t = p3 + p4εt . (2.35)
Diese Gleichung hat mit εt = 0 bei t = 0 die Lösung,
εt =
p3
p4
(exp(p4t)−1) (2.36)
ε˙t = p3exp(p4t). (2.37)
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Mit der Definition der Theta-Parameter, θ3 = p3/p4 and θ4 = p4 gilt
ε˙t = θ3 ·θ4 · exp.(θ4 · t) (2.38)
εt = θ3(exp(θ4t)−1). (2.39)
Die gesamte Kriechrate ist die Summe der Gl. 2.34 und 2.39,
ε˙ = ε˙p + ε˙t, (2.40)
und die gesamte Kriechdehnung ist,
ε = θ1(1− exp(−θ2t))+θ3(exp(θ4t)−1). (2.41)
Eine von Null verschiedene Kriechrate bei t = 0 entspricht nicht der physikalischen Wirklichkeit.
Dies hat zur Folge, dass das Theta-Modell bei kurzen Zeiten die Dehnung überschätzen kann.
Der erste Term der Gl. 2.23 ist vergleichbar mit der Gl. 2.34 für primäres Kriechen im
Theta-Modell.
εp = θ1(1− exp(−θ2t)).
Der Parameter θ2 skaliert mit VA, siehe Gl. 2.18, repräsentiert daher die Aktivierungsenergie des
Kriechvorgangs im Kriechbereich, in dem die Verfestigungs- und Erholungsvorgänge miteinander
konkurrieren (siehe Gl 2.18). θ2 ist proportional zur Verfestigung was weiterhin heißt, dass θ2 die
primäre Kriechrate charakterisiert, die durch Verfestigung abnimmt.
2.4.3 Modifizierter Ansatz des Theta-Modells
Wie in der Gl. 2.40 gezeigt, wird die gesamte Kriechrate als Summe der primären Kriechrate
ε˙p und der tertiären Kriechrate ε˙t beschrieben. Das Theta-Modell geht von dehnungsgeregelten
Kriechvorgängen aus. Damit gilt der erste Zusammenhang der Gl. 2.25. Auf Basis der Spannungs-
und Temperaturabhängigkeit der entsprechenden Kriechmechanismen kann der Zusammenhang
zwischen den Theta-Parametern, der Spannung und der Temperatur definiert werden. Der Einfluss
eines zeitabhängigen Prozesses, der das Kriechverhalten bzw. die Kriechrate stark beeinflusst,
kann mit dem Theta-Modell Ansatz nicht abgebildet werden. Obwohl die Kriechkurve mit der
Gl. 2.41 beschrieben werden kann, werden die für diese Kurve bestimmten Theta-Parameter dem
funktionellen Zusammenhang der Spannnungs- und Temperaturabhängigkeit der dehnungsgeregelten
Kriechmechanismen nicht entsprechen.
Die Vergröberung der Karbide in den hier untersuchten Werkstoffen ist ein temperatur- und
zeitabhängiger Vorgang [Lifshi. 63, Voorhe. 84]. Die möglichen Auswirkungen der Vergröberung
auf das Kriechverhalten wurden schon diskutiert. In der vorliegenden Arbeit wurden diese
zeitabhängigen Einflüsse in das Theta-Modell integriert, das dehnungsgeregelte Prozesse voraussetzt.
Dafür wurde der Ansatz von Kachanov [Kachan. 58] und Rabotnov [Rabotn. 59] bzw. von
Dyson [Dyson 00] herangezogen. Die Schädigung durch Karbidvergröberung wurde mittels eines
Schädigungsparameters wie folgt quantifiziert.
SKV = 1−
L0
LPart
(2.42)
L0 ist der mittlere Abstand zwischen den Ausscheidungen im Ausgangszustand und LPart der zeit-
und temperaturabhängige Abstand. Mit der Gl. 2.13 und mit den Annahmen eines konstanten
Volumenanteils der Ausscheidungen und kugelförmiger Partikel kann in der Gl. 2.42 der
Partikelradius eingesetzt werden.
SKV = 1−
r0
rPart
(2.43)
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Die Änderung der Partikelgröße folgt nach der Lifshitz-Wagner Theorie
r3Part = r
3
0 +KPartt (2.44)
KPart ist die Rate der Karbidvergröberung. Aus den Gl. 2.43 und 2.44 folgt
SKV = 1−
r0
(r30 +KPartt)1/3
(2.45)
Die Ableitung nach der Zeit gibt
˙SKV =
KPart
3 r0(r
3
0 +KPartt)
−4/3 (2.46)
˙SKV =
KPart
3r30
(
r0
(r30 +KPartt)1/3
)4
(2.47)
˙SKV =
KPart
3r30
(1−SKV)4 (2.48)
˙SKV =
Kt
3 (1−SKV)
4 (2.49)
mit Kt = KPart/r30. Die Temperaturabhängigkeit von Kt wurde von Dyson [Dyson 00] wie folgt
beschrieben,
Kt = Kt
′
exp
(
−QPart
RT
)
, (2.50)
mit QPart als Aktivierungsenergie der Vergröberung. Der Einfluss der Vergröberung der
Ausscheidungen wurde von Dyson [Dyson 00] mit dem Schädigungsparameter in Gl. 2.49
in das kontinuumsmechanischen Modell eingebunden. Die gesamte Kriechrate im Falle, dass
Partikelvergröberung der herrschende tertiäre Kriechmechanismus ist, wurde von Dyson ähnlich zu
der Gl. 2.27 beschrieben als,
ε˙ = ε˙0sinh
(
σ(1−H)
σ0(1−SKV)
)
, (2.51)
ε˙0 und σ0 sind werkstoffspezifische Konstanten. H bezeichnet die für die Abnahme der primären
Kriechrate zuständige interne Rückspannung. Die Gl. 2.49 und 2.51 können in Form eines
Differentialgleichungssystems für die Kriechdehnung gelöst werden.
In der vorliegenden Arbeit wurde der Schädigungsparameter SKV im Theta-Modell auf folgende
Weise integriert. Das Theta-Modell definiert die Kriechrate im primären und tertiären Kriechbereich
wie folgt,
ε˙p = θ1θ2−θ2εp, ε˙t = θ3θ4 +θ4εt. (2.52)
Da θ4 die tertiäre Kriechrate beschreibt, wurde der Schädigungsparameter mit θ4 verbunden. Damit
wird die tertiäre Kriechrate,
ε˙t =
θ4
(1−SKV)
(θ3 + εt). (2.53)
Der modifizierte Ansatz zum Theta-Modell als ein Differentialgleichungssystem wird damit,
ε˙p = θ2(θ1− εp), (2.54a)
ε˙t =
θ4
(1−SKV)
(θ3 + εt), (2.54b)
˙SKV =
Kt
3 (1−SKV)
4 . (2.54c)
Falls SKV = 0 ist, können die oberen Gleichungen wie in der klassischen Beschreibung des
Theta-Modells gelöst werden. Die gesamte Kriechrate wird weiterhin als die Summe der primären
und tertiären Kriechrate berechnet. Die Kriechdehnungen wurden für alle Werkstoffe in der
vorliegenden Arbeit mit der Gl. 2.54 berechnet.
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2.4.4 Modellierung des Oxidationsverhaltens
Bei der Modellierung des Oxidationsverhaltens steht der Massenverlust des oxidbildenden Elements
aus dem Werkstoff im Fokus. Hierbei wurde vom Stofftransport in einer homogenen in zwei
Dimensionen unendlichen Platte beziehungsweise im unendlich langen homogenen Hohlzylinder
ausgegangen. Die Situation für die Platte ist in der Abbildung 2.4 dargestellt.
Abbildung 2.4: Chrombewegung für eine Platte der Dicke 2l mit gleichen Randbedingungen an den
Oberflächen [Pillai 12a]
An der Grenze zur Oxidschicht verlässt das Metall, das die Oxidschicht bildet, beispielsweise
Chrom, das Werkstoffvolumen. Für die Modellierung wurde die Gültigkeit des Fick’schen Gesetzes
für die Diffusion der Metallatome im Werkstoff angenommen. Der Chromfluss JCr(x, t) durch eine
Grenzfläche A am Ort x und nach der Zeit t ist durch den Chrommassenstrom m˙Cr gegeben
JCr(x, t) =
m˙Cr
A
. (2.55)
Die Änderung der Chrommenge in einem Volumenelement innerhalb des Werkstoffes am Ort x
beschreibt das zweite Fick’sche Gesetz mit der konzentrationsunabhängigen Diffusionskonstante in
der Form
∂ρCr(x, t)
∂ t = D
∂ 2ρCr(x, t)
∂x2 (2.56)
ρCr(x, t) ist die Dichte von Chrom am Ort x zur Zeit t. angenommen, dass der Metalltransport durch
Konzentrationsgradienten angetrieben wird und damit dem Fick’schen Gesetz folgt. Jedoch wird die
Diffusion durch die Gradienten der chemischen Potenziale im Werkstoff geregelt. Sie erfolgt nach
den Gesetzen der Thermodynamik immer in der Weise, dass sie zu einer Minimierung der freien
Energie führt, was gleichbedeutend damit ist, dass örtliche Unterschiede im chemischen Potenzial
ausgeglichen werden [Chyrkin 11]. So kann in einem Vielkomponentensystem beispielsweise die
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Komponente A das chemische Potenzial der Komponente B erhöhen. Dann wird die Komponente
B nicht nur die Bereiche mit hoher B-Konzentration verlassen, sondern auch solche mit hoher
A-Konzentration. Der hier gewählte Ansatz vernachlässigt diese Effekte.
Es wurde weiter angenommen, dass sich die Lage der Grenze Metall-Oxid nicht ändert
und dass das molare Volumen des Chroms nicht von der Konzentration abhängt. Für den Fall,
dass die Oxidschicht an der Oberfläche proportional zur Quadratwurzel aus der Zeit wächst
(parabolisches Wachstum) und kein Oxid durch Abplatzen oder Abdampfen verloren geht, kann für
die halbunendliche Platte (2l = ∞) eine geschlossene analytische Lösung der Differentialgleichung
Gl. 2.56 angegeben werden [Wagner 52]. In diesem Fall ergibt sich für langsames parabolisches
Wachstum und eine große Diffusionskonstante, dass die Chromkonzentration bei x = 0 einen
konstanten Wert annimmt. Für eine Platte endlicher Dicke haben Cowen und Webster [Cowen 74]
eine analytische Lösung hergeleitet. In diesem Fall nimmt die Chromkonzentration bei x = 0 mit
der Zeit ab. Dies wird auch experimentell beobachtet. Zur Lösung der Differentialgleichung werden
eine Anfangsbedingung und zwei Randbedingungen benötigt. Die Anfangsbedingung für die
Chromkonzentration wCr ist
wCr(x,0) = w0, (2.57)
w0 ist die Ausgangskonzentration von Chrom. Der Massenfluss von Chrom JCr an der jeweiligen
Grenze Metall-Oxid der Oberflächen der Probe
JCr(0, t) =−DρL
∂wCr(0, t)
∂x (2.58)
ist eine der Randbedingungen und durch die experimentell bestimmten Chromverlustraten gegeben.
Für den Fall, dass die Probe an beiden Seiten unter gleicher Atmosphäre oxidiert, kann eine
Symmetriebedingung in der Probenmitte angenommen werden. Der räumliche Gradient der
Chromkonzentration ist dort null
∂wCr(l, t)
∂x = 0 (2.59)
l ist die halbe Breite der Probe.
Mit der Kenntnis des Chrommassenstroms an der Grenze x = 0 und dem Diffusionskoeffizienten
D kann die Differentialgleichung Gl. 2.56 numerisch gelöst werden und man erhält die
Chromkonzentration als Funktion des Ortes und der Zeit. Dafür wurde der in Matlab
(www.mathworks.com) vorhandene Löser für partielle Differentialgleichungen, pdepe eingesetzt.
Das Nelder-Mead [Press 93] Simplex Suchverfahren wurde mit dem pdepe-Löser gekoppelt, um
die Lösung der Gl. 2.56 an das gemessene Konzentrationsprofil anzupassen. Der unbekannte
Diffusionskoeffizient wurde auf dieser Weise bestimmt.
Für einen Anwendungsfall von Nicrofer® 6025 HT unter zyklischer thermischer Belastung
wurde dies erprobt und zufriedenstellende Ergebnisse erzielt. Weiterhin wurde eine analytische
Lösung der Gl. 2.56 bei einer konstanten Verlustrate bzw. einem konstanten Massenfluss JCr(0,t)
gegeben [Pillai 12b]. Die numerische Prozedur erlaubt jedoch auch die Einbindung weiterer
Oxidationskinetiken und verschiedener Anfangsbedingungen. Sie wurde daher der analytischen
Lösung vorgezogen. Die Berechnung der Konzentrationsprofile des oxidbildenden Elements liefert
die Elementkonzentration an der Metall-Oxid Schnittstelle. Als Eingabe wird der zeitliche Verlauf
des gesamten Chrom- oder Aluminiumverlusts benötigt.
Für den kreisförmigen Querschnitt des Strahlheizrohres müssen die Koordinaten und
Randbedingungen geändert werden. Unter der Annahme, dass die Diffusion sich auf die radiale
Richtung beschränkt, ergibt sich die Diffusionsgleichung in zylindrischen Koordinaten bei einem
konstanten Diffusionskoeffizienten wie folgt,
∂wCr(r, t)
∂ t = D
1
r
∂
∂ r
(∂wCr(r, t)
∂ r
)
. (2.60)
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2.4.5 Modelle zur Lebensdauerprognose
Zur Abschätzung der Lebensdauer unter mechanischer, thermischer und korrosiver Beanspruchung
bieten sich verschiedene Modelle an. Eine weit verbreitete Vorgehensweise zur Abschätzung der
Lebensdauer ist den Lebensdauerverbrauch auf Grund der verschiedenen Schädigungsmechanismen
getrennt zu bestimmen. Der gesamte Lebensdauerverbrauch wird mittels Summierung der
verschiedenen Lebensdaueranteile berechnet. Eine Beschreibung der verschiedenen Methoden
bei unterschiedlichen Betriebsbedingungen für Hochtemperaturanwendungen wurde von
Viswanathan gegeben [Viswan. 89]. Hierbei werden die sogenannten parametrischen Modelle
zur Lebensdauerprognose bezüglich der Kriechschädigung zusammengefasst. Sie binden Zeit,
Spannung und Temperatur in einer Gleichung ein, um die Lebensdauer bei unterschiedlichen
Beanspruchungsbedingungen zu bestimmen.
Lebensdaueranteil-Regel
Hinsichtlich der Schädigung durch Kriechen wird oft zusammen mit empirischen Modellen die
Lebensanteil Regel von Robinson eingesetzt. Die gesamte Schädigung wird durch Summierung des
Lebensanteils definiert
S = ∑ t jtB, j , (2.61)
t j ist das Zeitintervall bei einer konstanten Spannung und Temperatur und tB, j ist die Bruchzeit bei
der gleichen Spannung und Temperatur. Die Summierung über die verschiedenen Betriebsintervalle
ergibt die gesamte Schädigung, dessen Wert von eins dem Werkstoffversagen entspricht. Das Modell
geht davon aus, dass die Betriebsbedingungen keinen Einfluss auf die Zeit tB, j haben. Die Grenzen
des Einsatzes der Lebensanteil-Regel wurde von Cocks und Ashby [Cocks 82] erläutert. Falls
die Änderung in der Spannung und Temperatur die Zeit tB, j reduziert oder erhöht, dann wird die
Lebensdaueranteil Regel die Lebensdauer entsprechend überschätzen oder unterschätzen.
Larson-Miller-Parameter
Die Verwendung des Zeit-Temperatur-Parameters von Larson und Miller stellt die Beziehung
zwischen der Bruchzeit, der Temperatur und der Spannung in einem Diagramm dar. Der in der
folgenden Gleichung beschriebene Einfluss der Temperatur auf die Bruchzeit stellt die Basis des
Larson-Miller-Parameters dar.
tB = AB exp
(
BB
T
)
(2.62)
Daraus folgt
log tB
1 s
= logAB +
BB
2.3T (2.63)
bzw.
T
(
log tB
1 s
− log AB
1 s
)
=
BB
2.3 . (2.64)
logAB wird in der Regel als konstant angenommen und nimmt üblicherweise bei
Hochtemperaturwerkstoffen einen Wert zwischen 10 und 40 an. Der Larson-Miller-Parameter LP
wird angegeben als
LP = f (σ) = T
(
log tB
1 s
+C
)
2.3. (2.65)
Der Larson-Miller Parameter bezeichnet damit die Abhängigkeit der Bruchzeit von der Temperatur
für eine bestimmte Spannung.
Die Manson Parameter
Der Manson-Haferd-Parameter nimmt eine lineare Beziehung zwischen log tB und T statt 1/T an. Der
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Parameter wurde angegeben als
MP = f (σ) =
log tB
1 s
− log ta
1 s
T −Ta
. (2.66)
Die Bruchspannung kann wiederum für die Bruchzeit und bei einer Temperatur bestimmt werden
wenn ta und Ta bekannt sind. Eine verallgemeinerte Form des Manson-Haferd Parameters wurde von
Manson und Brown vorgeschlagen.
MB,P = f (σ) =
log tB
1 s
− log ta
1 s
(T −Ta)q
(2.67)
Lebensdauermodelle, die auf der Rissbildung durch Kriechdehnungen basieren, erfordern die
experimentelle Erfassung der Rissentstehung und des Risswachstums. Eine anwendungstechnische
Verwendung eines solchen Modells ist in [Penny 95] zu finden.
Obwohl das kontinuumsmechanische Modell nicht explizit die Bruchzeit ergibt, enthält es
Parameter, die eine physikallische Bedeutung tragen, im Gegensatz zu den oben beschriebenen
Modellen. Dieses ermöglicht die Berücksichtigung bestimmter Gefügeänderungen und
Betriebsbedingungen, die auf die Lebensdauer einwirken können. Eine nah unendliche Kriechrate
bezeichnet das Lebensdauerende.
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3 Experimente zur Untersuchung des Werkstoffverhaltens in
synthetischem Abgas und in Luft
In diesem Kapitel werden die Korrosionsversuche und die am OWI durchgeführten Experimente zu
den Anwendungsfällen beschrieben. Da auch die Ergebnisse der am IfW durchgeführten Zug- und
Zeitstandversuche für die Modellierung verwendet wurden, wird darauf ebenfalls kurz eingegangen.
3.1 Werkstoffe und Werkstoffproben
Werkstoffe
Die Knetlegierung Nicrofer® 6025 HT ist eine Nickel-Chrom-Eisen Legierung mit einer
kubisch-flächenzentrierten kristallinen Struktur. Der mit rund 0,2% für eine Nickelbasislegierung
hohe Kohlenstoffgehalt gewährleistet in Verbindung mit den etwa 25% Chrom die Ausscheidung
von gleichmäßig verteilten, primär ausgeschiedenen M23C6-Karbiden [VDM 03]. Die Chromkarbide
erhöhen die Kriechfestigkeit des Werkstoffes.
Die Gusslegierung 2.4879, GNiCr28W, enthält neben Chrom noch Silizium zur Verbesserung
des Korrosionsschutzes. Im Gusszustand liegen auf den Korngrenzen bzw. Dendritengrenzen
MC- und eutektische chromhaltige Primärkarbide [SC 09]. Ausscheidungen von fein verteilten
Sekundärkarbiden und die Mischkristallhärtung durch Wolfram geben dem Werkstoff eine sehr gute
Zeitstandfestigkeit. Darüber hinaus verringert Wolfram die Vergröberungsneigung der Karbide durch
Ostwaldreifung.
Eine Basischarakterisierung aller Werkstoffe wurde an dem Gemeinschaftslabor für
Elektronenmikroskopie durchgeführt. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind in der Tabelle 3.1
zusammengefasst. Der Zielwert für die mittlere Korngröße bei TKK1 lag bei 106 µm. Allerdings
zeigte die Charakterisierung, dass bei einer maximalen Korngröße von 150 µm die mittlere
Korngröße 75 µm betrug. Die Korngröße von 71 µm bei TKK2 wich vom angestrebten Mittelwert
85 µm nur geringfügig ab. Bei TKK2 wurde eine breitere Streuung als bei TKK1 festgestellt. Im
Falle von TKK3 wurde ebenfalls eine etwas geringere Korngröße als angestrebt erreicht. Bei allen
Werkstoffen wurden Chromkarbide nachgewiesen [Richter 12].
Die in SCG1 enthaltenen Karbide sind im Ausgangszustand entlang der Primär- und
Sekundärdendriten des Gussgefüges ausgeschieden. Das Primärkarbid wurde bei der Analyse als
(Cr,Fe,Ni,W)7C3 in zwei Arten vorgefunden, die sich im Wolframgehalt unterscheiden. Ein Saum
aus dem Karbid (Cr,Fe,Ni,W)6(10)C wurde an der Grenze zwischen den Primärkarbiden und der
metallischen Matrix nachgewiesen [Richter 12]. Primärkarbide vom Typ (Cr,W)7C3 waren im
Ausgangszustand bei SCG2 ausgeschieden.
Werkstoffproben
Am OWI wurden Flachzugproben in den Korrosionsversuchen eingesetzt. Die Herstellung der
Proben erfolgte am IfW. Zur ausführlichen Beschreibung des Herstellungverfahrens wird auf
den Abschlussbericht vom IfW hingewiesen [Oechsn. 12]. Die Zugachse der Flachzugproben
für die Korrosionsversuche war bei TKK1 und TKK2 senkrecht zur Walzrichtung, bei TKK3 in
Walzrichtung orientiert. Bei den Gussproben lag sie parallel zur Gussrohrachse. Die Dimensionen
der Flachzugproben zeigt die Abbildung 3.1. Keramische Messeinsätze dienen als Markierung für
die Messung der Kriechdehnung. Die Dicke der Proben betrug bei TKK3 2 mm und bei den anderen
Werkstoffen 2,5 mm und 3 mm. Der für die untersuchten Anwendungen relevante Spannungsbereich
erstreckt sich bis zu niedrigen Werten um 1,5 MPa, was deutlich unterhalb der üblicherweise bei
Zeitstandversuchen aufgebrachten Spannungen liegt. Für diese Querschnitte der Flachzugproben
konnten die aufgeprägten Spannungen mit Gewichten realisiert werden. Weiterhin wurde dadurch
eine gleichzeitige Exposition vieler Proben möglich.
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Tabelle 3.1: Ergebnis der Basischarakterisierung der Werkstoffe im Ausgangszustand [Pillai 12a]. Die
unterstrichenen Elemente sind Hauptbestandteile der Phasen.
Werkstoff Probentyp Gefügeeigenschaften
Nicrofer® 6025 HT TKK1Blech
Karbide zeilig geordnet
Karbide auf den Korngrenzen und im Korn
Karbidtyp: Cr23C6
weitere Ausscheidungen: (Ti, Zr, Cr)-Nitride,
(Zr, Y)-Nitride und (Zr, Y, Ti)-Karbonitride
mittlere Korngröße: 75 µm
Nicrofer® 6025 HT TKK2Blech
Karbide zeilig geordnet
Karbide auf den Korngrenzen und im Korn
Karbidtyp: Cr23C6
weitere Ausscheidungen: (Ti, Zr, Cr)-Nitride,
(Zr, Y)-Nitride und (Y, Zr)-Oxide
mittlere Korngröße: 85µm
Nicrofer® 6025 HT TKK3Band
Karbide auf den Korngrenzen und im Korn
Karbidtyp: Cr23C6 und Cr7C3
weitere Ausscheidungen: (Zr, Y)-Nitride
und (Zr, Y, Ti)-Karbonitride
mittlere Korngröße: 33µm
2.4879 SCG1Rohr
Karbide ausgeschieden entlang von
Primär- und Sekundärdendriten
Karbidtyp: (Cr,W,Ni,Fe)7C3 mit hohem und niedrigerem
Wolframgehalt, ein Teil dieser Karbide zeigte einen
dünnen Saum bestehend aus dem Karbid M6C
weitere Ausscheidungen: (Ti, Zr, Y, W, Nb)-Karbonitride
Korngröße: Korn langgestreckt in radialer Richtung,
Kornlänge > 10 mm, mittl. Korndurchmesser 1 mm
Centralloy® 60 HT® SCG2Rohr
Karbide ausgeschieden entlang von
Primär- und Sekundärdendriten
Karbidtyp: (Cr,W,Ni,Fe)7C3
weitere Ausscheidungen: (Ti, Zr, Y, W, Nb)-Karbonitride
Korngröße: Korn langgestreckt in radialer Richtung,
Kornlänge > 10 mm, mittl. Korndurchmesser 1 mm
Abbildung 3.1: In den Korrosionsversuchen eingesetzte Flachzugprobe [Pillai 12a]
Im Vergleich zu den am IfW in den Zeitstandversuchen verwendeten Rundproben ist der
Querschnitt der Flachzugproben viel kleiner. Unterschiede in der Probengeometrie können
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theoretisch zu unterschiedlicher Kriechdehnung führen. Beispielsweise steigt der Beitrag des
Korngrenzgleitens mit der Anzahl der geeignet orientierten Korngrenzen pro Querschnittsfläche der
Probe. Für die Gusswerkstoffe war der Korndurchmesser mit 1 mm nur wenig größer als die Dicke
der Probe jeweils senkrecht zur Zugrichtung. Daher lagen nur wenige senkrecht zur Zugrichtung
orientierte Korngrenzen vor. Dagegen waren bei der Knetlegierung TKK mindestens 20 Körner
entlang der Probendicke von 2 mm bis 3 mm vorhanden.
Damit der Zustand der Proben dem beim Einsatz in der Anwendung gegebenen Zustand
entspricht, wurden die Oberflächen im Lieferzustand belassen oder besonders behandelt. Die
durchgeführten Behandlungen sind in der Tabelle 3.2 zusammengefasst. Das Band wurde im
Lieferzustand eingesetzt. Die Gusshaut der Schleudergussrohre wird häufig innen durch Bohren
abgetragen. Ein ähnlicher Oberflächenzustand sollte durch das Fräsen der Probenoberfläche
eingestellt werden. Auf Grund des hohen Aufwands in der Probenpräparation wurde nur bei
den Proben von TKK1 eine Oberfläche im Lieferzustand belassen. Bei den Proben von TKK2
dagegen wurden alle vier Seiten geschlichtet. Der Ausgangszustand der Proben wurde fotografiert
Tabelle 3.2: Behandlung der Oberfläche der Flachzugproben [Pillai 12a]
Werkstoff Probentyp Art der Behandlung
Nicrofer® 6025 HT TKK1Blech
Oberfläche einer Seite der Messlänge im Lieferzustand.
Die Proben wurden aus dem Blech herausgearbeitet, dass
eine Oberfläche die ursprüngliche Oberfläche des Bleches
war. Die anderen drei Seiten wurden geschlichtet.
Nicrofer® 6025 HT TKK2Blech
Oberfläche der beiden Seiten der Messlänge geschliffen.
Alle Oberflächen im Bereich der Messlänge wurden
geschlichtet.
Nicrofer® 6025 HT TKK3Band
Oberfläche der beiden Seiten der Messlänge im Lieferzustand.
Nur die Oberflächen an den Schmalen Seiten wurden
geschlichtet.
2.4879 SCG1Rohr
Oberfläche einer Seite gefräst.
Eine Oberfläche entspricht der Rohrinnenseite.
Diese Fläche wurde gefräst mit einer Rauheit von ca. 2.
Die anderen drei Seiten im Bereich der Messlänge wurden
geschlichtet.
Centralloy® 60 HT® SCG2Rohr
Oberfläche einer Seite gefräst.
Eine Oberfläche entspricht der Rohrinnenseite.
Diese Fläche wurde gefräst mit einer Rauheit von ca. 2.
Die anderen drei Seiten im Bereich der Messlänge wurden
geschlichtet.
sowie mit einem Digitalmikroskop dokumentiert. Die Ausgangslänge der Proben wurde mit dem
Messmikroskop, wie später erklärt, gemessen. Der Korrosionsversuch wurde in Intervallen von
anfänglich 700 h und dann 1000 h unterbrochen. Die Proben wurden einschließlich der Stangen nach
Abnahme des Gewichtes aus dem Ofen genommen. Die Messung der Dehnungen erfolgte mit dem
gesamten Gestänge. Im Fall einer vorgesehenen Mikroanalyse wurden die Proben nicht aus dem
Gestänge ausgebaut und zur Fortsetzung des Versuches zurück in den Ofen gehängt.
3.2 Versuchsaufbau und -durchführung
Laborofen
Zur Untersuchung des Werkstoffverhaltens in synthetischem Abgas und in Luft wurde der in der
Abbildung 3.2 dargestellte Laborofen eingesetzt. Vakuumformteile aus Hochtemperaturwolle
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dienten zur Wärmedämmung des Ofens in Form von zwei Halbschalen mit Heizwendeln für
die elektrische Beheizung des Ofens. Die Wärmedämmung oben und unten erfolgte mit zwei
kreisförmigen Scheiben. Zu einer weiteren Reduzierung der Energieverluste wurde eine Schicht
Hochtemperaturwolle um die Heizschalen gelegt und der Ofen mit Steinwollematten von außen
isoliert. Thermoelemente vom Typ N wurden für die Temperaturmessungen in der Mitte des Ofens
verwendet. Die Variation der Temperaturen betrug ±15 K, die mit weiteren Thermoelementen an
mehreren Positionen im Ofen ermittelt wurde.
Abbildung 3.2: links: CAD-Darstellung des Laborofens am OWI, rechts: Probe mit Gestänge und
Gewicht [Pillai 12a]
Tabelle 3.3: Zusammensetzung des synthetischen Abgases [Pillai 12a]
Gaskomponente Volumenanteil in % Begasungskomponente Volumenstrombei 20 °C und 1 bar in l/h
Stickstoff N2 72,5 Stickstoff 67,9
Sauerstoff O2 2,5 Druckluft 12,8
Kohlendioxid CO2 8,6 Kohlendioxid 9,2
Wasser H2O 16,4
Flachdichtungen aus Graphit stellten die Gasdichtigkeit des Ofens sicher. In den Ofen wurde ein
Gasgemisch geleitet, das der Zusammensetzung des Abgases bei der vollständigen Verbrennung
von Erdgas mit Luftüberschuss bei einer Luftzahl von λ = 1,15 entspricht. Der Wassergehalt des
Gasgemisches wurde durch Befeuchtung des Stickstoffs mit einem Sättiger eingestellt. Mit einem
Volumenstrom von 70 Nl/h trockenen Stickstoffs wurde der Ofen während des Aufheizens und nach
dem Abschalten der Heizwendeln begast. Bei der Expositionstemperatur wurden die Volumenströme
entsprechend Tabelle 3.3 eingestellt. Die Versuchstemperatur wurde nach ca. 5 h erreicht. Die
Abkühlung auf 440 °C dauerte 7 h, während Raumtemperatur nach weiteren 48 h erreicht wurde.
Bei den Versuchen in Luft wurden 22 Nl/h Druckluft bei 28 °C bis 30 °C Labortemperatur durch den
Sättiger geleitetet und weitere 67 Nl/h trockene Druckluft zugemischt, sodass sich mit Bezug auf
die Taupunkttemperatur von 20 °C eine relative Feuchte von ca. 50% ergab. Die Aufhängung der
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Werkstoffproben erfolgte mit dem in der Abbildung 3.2 gezeigten Gestänge aus Nicrofer® 6025 HT.
Die mechanische Last wurde mit eingehängten Gewichten am Ende der Stangen aufgebracht.
Die Proben konnten durch Bohrungen von oben in einen Flansch eingehängt werden. Mit der
verwendeten Konstruktion bestand die Möglichkeit, gleichzeitig 20 Proben einzusetzen. Der Topf
an der unteren Seite des Ofens war abnehmbar, sodass die Gewichte abgenommen oder angehängt
werden konnten.
Dehnungsmessung
Die Messung der Kriechdehnungen wurde in Intervallen mit einem Messmikroskop durchgeführt.
Die Abstände zwischen den keramischen Einsätzen in den Proben wurden gemessen. Die Einsätze
sind unten in der Abbildung 3.3 gezeigt. Die Kanten der Einsätze wurden als Bezugspunkte
bei der Messung der Ausgangslänge verwendet. Das Messmikroskop kann in der Ebene des
Mikroskoptisches sowohl nach vorne und hinten als auch von links nach rechts verschoben
werden. Im Ausgangszustand wurde die Probe auf dem Mikroskoptisch mittels eines Probenhalters
ausgerichtet, sodass die Probenachse horizontal ausgerichtet war und man von oben auf die
keramischen Einsätze blickt. Das Mikroskop zeigt die Koordinaten x und y der Messebene an.
Die Probe wurde so ausgerichtet, dass die Zugrichtung möglichst parallel zur x-Achse lag. Die
Abweichung von der exakten parallelen Ausrichtung wurde wie folgt bestimmt.
Die horizontale Linie des Fadenkreuzes (x-Achse) wurde an der Unterkante des rechten Einsatzes
positioniert und als Koordinate des ersten Punktes festgelegt. Dies wurde für den zweiten Einsatz
wiederholt. Aus den so gespeicherten zwei Punkten errechnet das Mikroskop die Schräglage. Ab hier
darf das Mikroskop nur noch in x-Richtung verfahren werden. Das Messmikroskop wurde auf die
maximale Vergrößerung eingestellt. Der Abstand zwischen den Einsätzen wurde als Mittelwert des
Abstands zwischen der inneren Kante der Einsätze und des Abstands zwischen der äußeren Kante
der Einsätze berechnet. Zur Messung des Abstands zwischen den inneren Kanten der zwei Einsätze
wurde der Tisch verfahren, sodass die vertikale Linie des Fadenkreuzes den Rand des rechten
Einsatzes tangiert. Der Datenpunkt wurde als x=0 gespeichert. Der Tisch wurde dann in x-Richtung
zum linken Einsatz verfahren bis die vertikale Linie des Fadenkreuzes den Rand des linken Einsatzes
tangiert. So lässt sich der Abstand als die angezeigte x-Koordinate ablesen. Dieselben Schritte
wurden für die keramischen Einsätze an der gegenüberliegenden Seite ausgeführt.
Für die Messungen wurden die Proben nicht aus dem Gestänge ausgebaut. Um den Einfluss des
Gestänges auf die Messung zu minimieren, wurde eine Haltevorrichtung konzipiert. Die freien
Enden des Gestänges wurden mit Bolzen jeweils auf zwei vertikalen Stützen befestigt. Diese Stützen
wurden links und rechts vom Mikroskop entsprechend positioniert. So ließ sich die Probe wie
vorher in x-Richtung verfahren. Die Genauigkeit des Messverfahrens hängt von der Sichtbarkeit der
verwendeten Bezugspunkte ab. Die Hochtemperatur-Korrosion greift die Bohrungen der Einsätze
an. Dadurch waren in manchen Fällen die Positionierungen der Bezugspunkte mit größeren
Unsicherheiten behaftet. Die entsprechenden Unsicherheiten wurden mit Fehlerbalken für die
Kriechdehnungen bezeichnet.
3.3 Mikroanalysen
Die oberflächennahen Bereiche der Proben wurden mit den Mikroanalysen systematisch untersucht.
Die Ergebnisse der Analyse waren die Datenbasis für die Modellierung des Korrosionsverhaltens.
Durch Sägen von Hand wurden aus der Messlänge zwei Probenstücke hergestellt. Von einer der
Proben wurde ein metallographischer Schliff angefertigt. Die Ebene der metallographischen Schliffe
lag parallel zur Zugrichtung und senkrecht zur breiten Seite der Messlänge. Um das Ablösen
der Oxidschicht beim Einbetten der Probe zu vermeiden und die benötigte Kantenschärfe im
oberflächennahen Bereich zu gewährleisten, wurden die Proben vernickelt. Eine vorgeschaltete
Bedampfung mit einer dünnen Goldschicht ermöglicht die Haftung der Nickelschicht auf der
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Abbildung 3.3: Keramische Einsätze in der Flachzugprobe im Ausgangszustand
Oberfläche.
Mit einer Mikrosonde (Camebax, SX50) wurden an repräsentativen Stellen der Schliffe
Konzentrationsprofile aufgenommen. Das verwendete Messverfahren zur quantitativen
Elementanalyse war die wellenlängendispersive Spektroskopie. Von jedem analysierten Bereich
wurden ein Rückstreuelektronen-Bild (Back-Scattered-Electron, BSE) (Kontrast) und ein
Sekundärelektronen-Bild (SE) (Topographie) aufgenommen. Die Konzentration ausgewählter
Elemente wurde mit den Linienprofilen in der Mitte der Probe und im oberflächennahen Bereich
bis einschließlich der Oxidschicht gemessen. Die Strahlenergie und der Strahlstrom bei den
Mikrosondenmessungen betrug 15 keV bzw. 20 nA. Pro Punkt betrug die Messzeit 10 s. Die
Kalibrierung für Sauerstoff erfolgte mit Fe2O3 und für andere Linien mit reinen Elementen. Die
Röntgenintensitäten wurden mittels eines Matrixkorrekturverfahrens von Pouchou und Pichoir
in Massenanteile umgerechnet. Entscheidend für die Bildung der Oxiddeckschicht ist eine
Mindestkonzentration des oxidbildenden Elementes an der Grenze Metall-Oxid. Daher wurden die
Mikroanalysen so durchgeführt, dass die Konzentrationen in der metallischen Phase mit einer hohen
Genauigkeit erhalten wurden. Eine genaue Bestimmung der Konzentrationen in der Oxidschicht ist
mit erhöhtem Aufwand verbunden und wurde hier nicht angestrebt.
3.4 Versuchsergebnisse
In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der Auswertung der Mikroanalysedaten und
der Dehnungsmessung für die drei Werkstoffe nacheinander vorgestellt. Die verwendeten
Methoden zur Auswertung der Mikroanalysedaten und die Ergebnisse sind im Schlussbericht
des GFE (Gemeinschaftslabor für Elektonenmikroskopie der RWTH Aachen) ausführlicher
beschrieben [Richter 12]. Für Nicrofer® 6025 HT (TKK1, TKK2, TKK3) und die Gusslegierung
SCG1 war die äußere Chromoxidation relevant. Die Tiefe der karbidfreien Zone, die unterhalb der
Oxidschicht auf Grund der Chromverarmung entsteht, wurde gemessen, sowie die Tiefe der inneren
Oxidation unterhalb der Deckschicht. Der Einfluss der mechanischen Beanspruchungen auf die Tiefe
der beiden Zonen wurde untersucht. Die gemessenen Chromkonzentrationsprofile wurden über dem
Abstand von der Metall-Oxid Grenze aufgetragen. Der Chromverlust wurde für die verschiedenen
Spannungen und Versuchszeiten bestimmt.
Bei der Gusslegierung Centralloy® 60 HT R SCG2 war die Oxidation des Aluminiums bedeutend.
Daher wurde die Aluminiumverarmung für die untersuchten Proben ausgewertet. Wie bei den
anderen Proben wurden die gemessenen Kriechdehnungen der Proben dargestellt.
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3.4.1 Oxidationsverhalten
Eine Deckschicht aus Cr2O3 wurde bei den Proben aus Nicrofer® 6025 HT (TKK1, TKK2, TKK3)
nach der Exposition in synthetischem Abgas beobachtet. Die Abbildung 3.4a zeigt die Oxidbildung
in der mit 3 MPa belasteten TKK1-Probe nach 4070 h. Der Pfeil zeigt die Richtung der Entnahme des
Konzentrationsprofils. Die Oxidschicht enthielt oft Partikel der austenitischen Phase. Al2O3 hat sich
unterhalb der Cr2O3 Schicht entweder entlang von Korn- und Subkorngrenzen oder auch als kleinere
Partikel innerhalb der Körner gebildet. Die Zone mit den Aluminiumoxiden wird hier als Bereich
innerer Oxidation bezeichnet. Die Oxidschicht der in Luft exponierten Probe TKK2 bestand aus einer
relativ dünnen Schicht des Spinells NiCr2O4 und darunter liegendem Cr2O3.
Ni(Cr,Al)2O4
Al2O3
SiO2Al2O3
Cr2O3
Cr2O3
(a) (b) (c)
Abbildung 3.4: (a) Nicrofer® 6025 HT TKK1-Probe, im Abgas bei 3 MPa nach 4070 h mit Cr2O3 auf der
Oberfläche und Al2O3 darunter, (b) SCG1-Probe, unbelastet nach 700 h mit Cr2O3 auf der Oberfläche und SiO2
darunter, (c) SCG2-Probe unbelastet nach 1400 h mit Al2O3 und zum Teil Ni(Cr, Al)2O4 auf der Oberfläche
Abbildung 3.5: In Luft mit 3 MPa exponierte Nicrofer® 6025 HT TKK2-Probe nach 1400 h mit Cr2O3 auf der
Oberfläche und Al2O3 als inneres Oxid. Hier liegt ein Al2O3-Netzwerk unterhalb des Bereichs der inneren
Oxidation vor
In synthetischem Abgas bildet sich auf der Oberfläche des Werkstoffs Nr. DIN 2.4879, (SCG1)
Cr2O3 in deutlich unterschiedlicher Dicke. Die Abbildung 3.4b zeigt den oxidierten Zustand der
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Abbildung 3.6: Maximale Tiefe der inneren Oxidation bei 1100 °C und bei den (a) unbelasteten Proben von
TKK2, TKK3, SCG1 und den (b) belasteten Proben von TKK2, TKK3, SCG1.
unbelasteten SCG1-Probe. Siliziumoxid ist direkt unterhalb des Chromoxids ausgeschieden. Die
Siliziumoxide sind an einigen Stellen verbunden, während sie an anderen Stellen inselförmig
vorliegen. Im Inneren des Werkstoffs befinden sich die Siliziumoxide entlang der Korngrenzen. Die
innere Oxidation bei 2.4879 reicht nicht so tief wie die innere Oxidation bei den Nicrofer® 6025 HT
Proben. Bei der in Luft mit 3,8 MPa belasteten Probe hat sich eine dicke und geschlossene
Cr2O3-Schicht ausgebildet. Ob das ein vereinzeltes Ergebnis ist oder ob die Oxidschicht an Luft
gleichmäßiger aufwächst als im Abgas, muss noch überprüft werden.
Eine dünne Aluminiumoxidschicht hat sich auf der Oberfläche von Centralloy® 60 HT R (SCG2)
gebildet, wie die Abbildung 3.4c zeigt. Selbst nach den längsten Expositionszeiten war diese
Oxidschicht in der Regel 4 µm, an manchen Stellen 10 µm dick. Auf der Al2O3 Schicht wurde
stellenweise der Spinell Ni(Cr,Al)2O4 nachgewiesen [Richter 12]. Mit höherem Al-Gehalt wird
sich in der Regel Al2O3 als äußeres Oxid auf Ni-Cr-Al-Legierungen bilden [Bürgel.98]. Bei
den Querschliffen wurde beobachtet, dass die Al2O3-Schicht an einigen Stellen fehlte. Dies
ist möglicherweise auf das Abplatzen des Oxids während der Abkühlung auf Raumtemperatur
zurückzuführen.
Bei der in Luft exponierten und mit 3 MPa belasteten TKK2-Probe wurde unterhalb der Cr2O3
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Schicht ein Al2O3 Netzwerk gefunden. Das Netzwerk wurde durch eine geschlossene Al2O3-Schicht
abgeschlossen. Diese stellt die Abbildung 3.5 dar. Das Netzwerk resultiert in einer niedrigeren Tiefe
der inneren Oxidation im Vergleich zu der TKK1-Probe in der Abbildung 3.4a. Unter Luft bildete
sich bei der TKK3-Probe eine Mischschicht aus Spinel (NiAl2O4) und Al2O3 auf der Oberfläche.
Die Tiefe der inneren Oxidation wurde mittels BSE-Bildern und lichtmikroskopischer
Aufnahmen von Schliffen bestimmt. Die Abbildung 3.6 zeigt die zeitliche Änderung der mittleren
Tiefe der inneren Oxidation. Die Abbildung 3.6a stellt den Verlauf für die unbelasteten Proben dar.
Eine stärkere innere Oxidation wurde bei den Nicrofer® Blech- und Bandproben im Vergleich zu
der SCG1-Probe beobachtet. Dieser Unterschied zeigt sich wiederum für die mit vergleichbaren
Spannungen belasteten Proben in der Abbildung 3.6b. Die Tiefe der inneren Oxidation nimmt mit
der Expositionsdauer zu. Nach einem schnelleren anfänglichen Wachstum nimmt die Wachstumsrate
ab. Ein Einfluss der mechanischen Beanspruchung auf die Tiefe der inneren Oxidation konnte nicht
beobachtet werden.
3.4.2 Verhalten der Karbide
Der Chromtransport zur Oberfläche zur Bildung der Cr2O3 Oxiddeckschicht hat zur Folge, dass sich
die Chromkarbide im oberflächennahen Bereich auflösen. Damit entsteht eine karbidfreie Zone. Alle
Nicrofer® 6025 HT Proben haben diese karbidfreie Zone nach Exposition in synthetischem Abgas
gezeigt. Die zeitliche Entwicklung der Karbidverteilung in der TKK1-Probe stellt die Abbildung 3.7
dar. Die weiß-grauen Ausscheidungen sind Karbide. Den oberflächennahen Bereich der im Abgas
exponierten unbelasteten Probe nach 1400 h zeigt die karbidfreie Zone (KFZ), siehe Abbildung 3.7b.
(a)
(a) (b)
(c) (d)
Ausgangszustand 0 MPa, 1400 h
3 MPa, 1400 h 3 MPa, 1400 h, Mitte
KFZ
KFZ
Abbildung 3.7: Karbidverteilung bei verschiedenen Zuständen in der TKK1-Probe ((a) [Richter 12]
Den oberflächennahen Bereich der mit 3 MPa belasteten Probe nach der gleichen
Expositionsdauer zeigt die Abbildung 3.7c. Die mechanische Beanspruchung beeinflusst die Tiefe
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der karbidfreien Zone. In den unbelasteten Proben sind noch Karbide zu sehen, während in den
belasteten Proben nur noch die karbidfreie Zone in der Aufnahme zu sehen ist. Bei der belasteten
Probe in der Abbildung 3.7d wurden in der Mitte Karbide beobachtet.
Der Auslöser für die Auflösung der Karbide ist der sinkende Chromgehalt, da die Löslichkeit
von Kohlenstoff mit abnehmendem Cr-Gehalt ansteigt [Aydin 82]. Es konnte auch mit den
experimentellen Ergebnissen der vorliegenden Arbeit gezeigt werden, dass auch allein eine
Verarmung von Aluminium einen Anstieg in der Löslichkeit vom Kohlenstoff in der γ-Phase
verursacht [Pillai 13]. Daraus folgt, dass der Grund für die Auflösung der Karbide der
stattfindende Chromverlust (äußere Oxidation) und die durch die innere Oxidation verursachte
Aluminiumverarmung ist.
Über die karbidfreie Zone wurde in [Durham 98, Ledjeff 80, El Dah. 90] berichtet.
Durch die Auflösung der Karbide wird der gebundene Kohlenstoff freigesetzt. Dass der frei
werdende Kohlenstoff in Form von Kohlenmonoxid durch die Oxidschicht diffundiert und
den Werkstoff verlässt, wurde von Durham [Durham 98] vermutet. Im Gegensatz dazu hat
Petkovic-Luton [Petkov. 90] bei der Untersuchung karbidgehärteter Ni-Cr-Legierungen den Schluss
gezogen, dass der durch die Auflösung der Karbide freigesetzte Kohlenstoff in das Innere der
Probe wandert. Weiterhin wurde interpretiert, dass dieser Kohlenstoffüberschuss im Inneren zu
einer Zunahme des Karbidanteils führt. Die oben erläuterten Thesen wurden allerdings nicht mit
experimentellen Daten belegt. Mit den im Projekt HT-LifePLUS erstellten Daten [Pillai 13] wurde
gezeigt, dass der Kohlenstoff in das Innere des Werkstoffes wandert und dort zur Entstehung weiterer
Karbide führt. Dieses Ergebnis ist relevant für die Bestimmung des Chromverlustes, was am Ende
des folgenden Abschnittes genauer ausgeführt wird. Bei den SCG1-Proben hat eine Umwandlung
(a) (b)
Abbildung 3.8: Lichtmikroskopische Aufnahmen der geätzten Schliffe für die Gusslegierung
Centralloy® 60 HT R SCG2, (a) unbelastet nach 4770 h und (b) mit 7,1 MPa belastet nach 4770 h
der Karbide des Typs M7C3 in Karbide vom Typ (Cr,Fe,Ni,W)23C6 mit hohem Wolframgehalt nach
Exposition im Versuch stattgefunden. Der Nachweis dieser Karbide wurde mittels einer Punktanalyse
geführt. Karbide vom Typ M6C wurden bei zwei unbelasteten Proben gefunden [Richter 12]. Sie
konnten an ihrem hohen Siliziumgehalt erkannt werden. Die thermische Stabilität der Karbide bei
1000 °C wurde von Aydin [Aydin 82] untersucht. Die Ergebnisse seiner Untersuchung stimmen mit
den hier beobachteten Umwandlungen der Karbide überein. Die M7C3-Karbide wandeln sich in
kurzer Zeit in M23C6-Karbide um und der Anteil der M6C-Karbide nimmt zu. Die Korrosion hat die
Karbide in Oberflächennähe nach längerer Expositionszeit verändert. Eine Aufstickung resultiert
in Karbonitriden des Typs (Cr, W)2(C,N). Bei allen belasteten Proben wurde nach 1400 h eine
Aufstickung festgestellt. Nach 5470 h war der gesamte Querschnitt der belasteten Proben von der
Aufstickung betroffen. Andererseits reichte die Aufstickung bei den unbelasteten Proben nicht bis in
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die Mitte der Probe. Das Kriechen beschleunigt nicht nur die innere Oxidation, sondern auch die
Aufstickung bei den belasteten Proben.
Die Umwandlung der (Cr,W)7C3-Karbide in (Cr,W)23C6-Karbide, wie bei SCG1, wurde
während der ersten Expositionsdauer von 1400 h bei den SCG2-Proben gefunden. Die Zahl und
Größe der Karbide ist gegenüber dem Ausgangszustand angestiegen. Ab 1400 h nimmt die Zahl
der Karbide geringfügig ab. Die Karbide vergröberten sich während dieser Zeit nur unwesentlich.
In den unbelasteten Probe nach 4770 h beobachtet man eine geringe Vergröberung der Karbide
unter der Oberfläche, siehe Abbildung 3.8a. Bei den SCG2-Proben entsteht keine karbidfreie
Zone. Die Abbildung 3.8b zeigt den geätzten Schliff der mit 7,1 MPa belasteten Probe nach 4770 h
Auslagerung. Karbide wurden bis direkt an der Oberfläche beobachtet. Unter der Oberfläche wurden
blockartige Ausscheidungen in der unbelasteten Probe und in der mit 4,5 MPa belasteten Probe nach
5470 h gefunden. Anhand von einer Punktanalyse konnten sie als Aluminiumnitrid AlN identifiziert
werden.
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Abbildung 3.9: Maximale Tiefe der karbidfreien Zone bei 1100 °C für die (a) unbelasteten Proben von TKK2,
TKK3, SCG1 und die (b) belasteten Proben von TKK2, TKK3, SCG1.
Die Tiefe der karbidfreien Zone bei den unbelasteten und belasteten Proben zeigen die
Abbildungen 3.9a bzw. 3.9b. Die karbidfreie Zone wächst am Anfang schneller als bei längeren
Auslagerungszeiten. Bei den SCG1-Proben bezeichnet die Tiefe die maximale Tiefe der karbidfreien
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und nitridfreien Zone. Die mechanische Beanspruchung resultiert in einer breiteren karbidfreien
Zone für alle Proben. Der Einfluss der Spannung bei den SCG1-Proben ist geringer als bei den
TKK2- und TKK3-Proben.
3.4.3 Konzentrationsprofile und Metallverlust
Chromoxidbildner
Die Chromkonzentrationsprofile werden im Folgenden als relative Konzentrationsänderung in
Diagrammen über den Abstand von der Grenze Metall-Oxid aufgetragen. Es handelt sich dabei
um die Chromkonzentration der metallischen Phase. Wenn in einem Messpunkt Signale auch
von einem Oxid oder einem Karbid Signale angeregt wurden, wird dies in Form einer hohen
Sauerstoffkonzentration oder erhöhten Chromkonzentration sichtbar. Diese Messpunkte wurden aus
den Messprofilen entfernt.
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Abbildung 3.10: Profil der relativen Chromänderung der austenitischen Phase für die in synthetischem Abgas
exponierten, unbelasteten Proben vom Blech, TKK2, und vom Band, TKK3, aus Nicrofer® 6025 HT und von
der Gusslegierung 2.4879, SCG1 nach (a) 700 h und nach (b) 5470 h. Die geschlossenen Symbole bezeichnen
die karbidfreie Zone. Die Probenmitte liegt bei 1,5 mm für die TKK2-Probe, 1 mm für die TKK3-Probe und
1,25 mm für die SCG1-Probe.
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Die relative Konzentrationsänderung wird wie folgt definiert,
4wCr(x, t) =
wCr(x, t)−w0(x,0)
w0(x,0)
. (3.1)
Im Bereich der inneren Oxide wurden häufig im Messpunkt wegen der hohen Dichte der Oxide auch
Oxid angeregt, was zu Fehlmessungen führte. In vielen Profilen sind daher in diesem Bereich nur
wenige Messpunkte vorhanden, die allein die metallische Phase repräsentieren. Trotzdem kann
festgestellt werden, dass die Konzentration hier tendenziell einen konstanten Wert annimmt. Eine
Begründung dafür liefert die Gibbs’sche Phasenregel, die besagt, dass mit steigender Anzahl der
Phasen im Gleichgewicht die Variation der intensiven Zustandsgrößen wie Temperatur, Druck und
Konzentration stärker beschränkt wird. Der Chromverlust wurde aus den Profilen der relativen
Chromkonzentrationsänderung bestimmt.
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Abbildung 3.11: Profil der relativen Chromänderung der austenitischen Phase für die in synthetischem Abgas
exponierten und (a) mit 1,5 MPa mechanisch belasteten Proben vom Blech, TKK2, aus Nicrofer® 6025 HT
nach 5470 h, vom Band, TKK3, nach 4770 h aus Nicrofer® 6025 HT und von der Gusslegierung 2.4879,
SCG1 nach 5470 h und bei den (b) mit den angegebenen Spannungen belasteten Proben dieser Werkstoffe.
Die geschlossenen Symbole bezeichnen die karbidfreie Zone. Die Probenmitte liegt bei 1,5 mm für die
TKK2-Probe, 1 mm für die TKK3-Probe und 1,25 mm für die SCG1-Probe.
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Abbildung 3.12: Vergleich zwischen den Profilen der relativen Chromänderung der austenitischen Phase in Luft
und im Abgas bei den mit (a) 3,07 MPa mechanisch belasteten Blech Proben, TKK2, aus Nicrofer® 6025 HT
Blech und (b) mit 2,5 MPa mechanisch belasteten Proben, TKK3, aus Nicrofer® 6025 HT Band. Die
geschlossenen Symbole bezeichnen die karbidfreie Zone. Die Probenmitte liegt bei 1,5 mm für die TKK2-Probe
und 1 mm für die TKK3-Probe
Die Konzentrationsprofile der mechanisch belasteten Proben zeigt die Abbildung 3.11. Für die
unterste Belastungsgrenze von 1,5 MPa ist die Chromkonzentration an der Metall-Oxid Grenzfläche
bei der TKK3-Probe nach 4770 h mit der einer länger ausgelagerten TKK2-Probe (5470 h)
vergleichbar, siehe Abildung 3.11a. Die Chromkonzentration an der Metall-Oxid Grenzfläche für
die mechanisch belasteten TKK2- und TKK3 Proben liegt 10% unter der der entsprechenden
unbelasteten Proben. Die Profile weisen ein in die Richtung Oberfläche abfallendes Profil auf. Nach
der selben Expositionszeit zeigt die mit 1,5 MPa belastete SCG1-Probe eine ungefähr 20% niedrigere
Chromkonzentration an der Metall-Oxid Grenzfläche als die unbelastete Probe. Die Abbildung 3.11b
zeigt die relative Chromänderung der TKK2-, TKK3- und SCG1-Probe bei 2,8 MPa, 2,5 MPa bzw.
3,3 MPa. Durch den Anstieg in der Spannung reicht die Chromverarmung etwas tiefer ins Innere des
Werkstoffs hinein.
Der Einfluss der Atmosphäre wurde mit jeweils einer Probe bei derselben Spannung wie der
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Abbildung 3.13: Vergleich zwischen den Profilen der relativen Chromänderung der austenitischen Phase in
Luft und im Abgas bei den mit 3,8 MPa mechanisch belasteten Blech Proben, SCG1 aus der Gusslegierung
DIN 2.4879. Die geschlossenen Symbole bezeichnen die karbidfreie Zone. Die Probenmitte liegt bei 1,25 mm.
in synthetischem Abgas ausgelagerten Probe untersucht. Die Abbildung 3.12a vergleicht die
TKK2-Proben nach 1400 h Auslagerungszeit. Bei der in Luft ausgelagerten Probe hat sich
ein Al2O3-Netzwerk unterhalb der Cr2O3-Deckschicht gebildet, wobei der Chromverlust sich
reduziert. Daher liegt das Chromkonzentrationsprofil dieser Probe höher als das Profil der im
Abgas exponierten Probe. Die Abbildung 3.12b stellt die Ergebnisse für die TKK3-Probe dar.
Da, wie im Unterkapitel 3.4.1 erwähnt, bei der in Luft exponierten und mit 2,5 MPa belasteten
TKK3-Probe eine externe Schicht aus Spinel (NiAl2O4) und Al2O3 wächst, ist der Chromverlust
deutlich niedriger als bei der im Abgas ausgelagerten Probe. Die im Abgas mit 3,8 MPa ausgelagerte
SCG1-Probe zeigt einen höheren Chromverlust als die in Luft ausgelagerte Probe. Dies ist in der
Abbildung 3.13 zu sehen. Der Verlauf der Profile hängt mit der Größe des Chromverlustes wie
Abbildung 3.14: Vorgehensweise zur Bestimmung des Chromverlusts.
folgt zusammen. Ein flacher Verlauf oder ein Maximum in der karbidfreien Zone wird für die
Proben beobachtet, die die kleinsten Verluste erlitten haben. Die mechanisch belasteten Proben
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zeigen in der Regel einen kontinuierlichen Abfall der Chromkonzentration vom Probenkern
in Richtung Probenoberfläche. Ausnahmen sind die Proben, bei denen sich ein geschlossenes
Al2O3-Netzwerk gebildet hatte. Dieses hat das Wachstum der Chromoxidschicht gehemmt und
dadurch einen kleineren Chromverlust bewirkt. Der Effekt war bei den in Luft exponierten Proben
jeweils besonders ausgeprägt. Hier steigt die Chromkonzentration zur Oberfläche hin sogar
scheinbar an. Der Anstieg der Chromkonzentration kann jedoch weitgehend auf den Abfall der
Aluminiumkonzentration zurückgeführt werden, wie oben bereits erwähnt. Im Bereich der inneren
Oxidation bleibt die Konzentration bei den unbelasteten Proben entweder konstant oder steigt an.
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Abbildung 3.15: Aus den Chromverarmungsgprofilen bestimmter Chromverlust der Proben von (a) TKK2 und
(b) TKK3. Die in Luft exponierte Probe hatte eine Al2O3-Deckschicht gebildet.
Die Integration des Konzentrationsprofils ergibt den Chromverlust, sofern das Profil die mittlere
Gesamtkonzentration wiedergibt. Das ist in der karbidfreien Zone der Fall. Im Bereich der inneren
Al2O3-Oxide muss bei den TKK-Proben berücksichtigt werden, dass der Volumenanteil der
metallischen Phase < 1 ist. Im Probenkern, wo neben der metallischen Phase die chromreichen
Karbide existieren, musste der mittlere Chromgehalt noch bestimmt werden. Aus dem Flächenanteil
der Karbide, dem Chromgehalt des Karbids und dem Chromgehalt des Austenits im Probenkern
kann die mittlere Chromkonzentration berechnet werden. Es zeigt sich [Pillai 13], dass innerhalb der
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Versuchszeit die Chromkonzentration im Probenkern konstant blieb. Es folgt, dass Chrom nur aus
der karbidfreien Zone zur Oberfläche geliefert wurde und für die Berechnung des Chromverlusts
die Integration des Profils in der karbidfreien Zone den gesamten Chromverlust ergibt. Diese
Vorgehensweise stellt die Abbildung 3.14 dar. Den auf diese Weise bestimmte Chromverlust zeigt die
Abbildung 3.15a für die unbelasteten Proben und die Abbildung 3.15b für die mechanisch belasteten
Proben. Die mechanische Beanspruchung verursacht einen höheren anfänglichen Chromverlust. Bei
den längeren Auslagerungszeiten (> 1400 h) hat die Spannung für die jeweiligen Proben nur eine
geringe Auswirkung auf die Chromverlustrate.
Die Umwandlung der M7C3 Karbide in die M23C6 Karbide erschwert die Bestimmung des
Chromverlusts bei SCG1. Zur Vereinfachung wurden zwei Annahmen gemacht. Im Bereich des
Zweiphasengefüges (Austenit-Karbid) geht kein Chrom verloren und es bleibt die Menge des
gebundenen Chroms bei der Umwandlung der M23C6-Karbide und M6C-Karbide in die Karbonitride
konstant. Falls Chrom aus dem zweiphasigen Bereich verloren geht, wird der Chromverlust
unterschätzt. Als Folge der zweiten Annahme kann der Chromverlust je nach Zusammensetzung der
Karbonitride entweder überschätzt oder unterschätzt werden.
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Abbildung 3.16: Profile der Al-Konzentration bei (a) der unbelasteten Probe und der mechanisch belasteten
Proben (4,5 MPa) nach 5470 h und (b) der unbelasteten Probe und der mechanisch belasteten Proben (7,1 MPa)
nach 4770 h für die Gusslegierung Centralloy® 60 HT R SCG2
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Abbildung 3.17: Aus den Aluminiumverarmungsgprofilen bestimmter Aluminiumverlust der Proben von
SCG2.
Aluminiumoxidbildner
Da sich eine Aluminiumoxidschicht auf den Proben von SCG2 bildet, ist die Aluminiumverarmung
und nicht die Chromverarmung bedeutend. Die gemessenen Aluminiumkonzentrationsprofile
des Austenits zeigen die Abbildungen 3.16a und 3.16b. Die mittlere Aluminiumkonzentration
der Legierung wurde zu 4,08% bestimmt. Es wurde rechnerisch bestimmt, dass die
Aluminiumkonzentration im Austenit bei der Umwandlung der M7C3 Karbide in die M23C6
Karbide ansteigt. Bei der Bestimmung des Aluminiumverlusts ist dies zu berücksichtigen. Die
maximale Al-Konzentration für Austenit im Ausgangszustand wurde in den Schliffen zu 4,7%
gemessen. Der Aluminiumverlust wurde durch Integration der gemessenen Konzentrationsprofile
ermittelt. Zwischen dem letzten Wert des gemessenen Profils und dem in der Probenmitte
gemessenen Wert wurde ein parabelförmiger Verlauf angenommen. Der Verlust wurde mit einem
Faktor 1 − fK korrigiert, wobei fK der Karbidanteil ist. Es wurde keine lineare Abhängigkeit
des Aluminiumverlusts nach einem hohen anfänglichen Aluminiumverlust beobachtet. Der
Aluminiumverlust der Probe mit 4070 h Expositionsdauer lag niedriger als bei der Probe mit 5470 h
Expositionsdauer, d. h. die Daten streuen stark, Abbildung 3.17.
3.4.4 Poren
Poren sind sowohl in den unbelasteten als auch in den mechanisch belasteten Proben zu beobachten.
Die Poren in der unbelasteten Probe waren in den Körnern und zum Teil an den Korngrenzen
positioniert und treten überwiegend in der karbidfreien Zone auf. Hier ist zwischen den Poren, die
durch die Auflösung der Karbide entstehen, und den kriechbedingten Poren zu unterscheiden.
Im Gegensatz zu den unbelasteten Proben wurden deutlich mehr Poren auch im Probeninneren
bei den mechanisch belasteten Proben gefunden. Die Abbildung 3.18a zeigt die Poren in der
unbelasteten TKK1-Probe nach 1400 h. Deutlich mehr Poren sind in der belasteten TKK1-Probe,
siehe Abbildung 3.18b nach derselben Expositionszeit sichtbar. Die Porenbildung in den
TKK2-Proben hat eine ähnliche Tendenz aufgewiesen. Den Gefügezustand der unbelasteten und
belasteten Proben von TKK3 zeigen die lichtmikroskopischen Aufnahmen in der Abbildung 3.19.
Die Poren sind überwiegend an den Korngrenzen positioniert. Deutlich weniger Poren sind in der
unbelasteten Probe von TKK3 im Vergleich zu den unbelasteten Proben von TKK1 und TKK2 in der
Abbildung 3.19a zu sehen. In der mit 2,5 MPa belasteten TKK3-Probe sind die Poren teilweise in
der karbidfreien Zone größer, siehe Abbildung 3.19b. Die Tiefe, in der Poren beobachtet werden,
steigt mit der Tiefe der karbidfreien Zone an.
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Abbildung 3.18: Lichtmikroskopische Aufnahmen der geätzten Schliffe für (a) Nicrofer® 6025 HT TKK1,
unbelastet nach 1400 h und (b) Nicrofer® 6025 HT TKK1, 3 MPa nach 1400 h
(a) (b)
Abbildung 3.19: Lichtmikroskopische Aufnahmen der geätzten Schliffe für (a) Nicrofer® 6025 HT Band
TKK3, unbelastet nach 5470 h und (b) Nicrofer® 6025 HT Band TKK3, 2,5 MPa nach 5470 h
(a) (b)
Abbildung 3.20: (a) Lichtmikroskopische Aufnahmen der geätzten Schliffe für Nicrofer® 6025 HT Band
TKK3, 3,6 MPa nach 3370 h. (b) Lichtmikroskopische Aufnahmen der geätzten Schliffe in Luft beim
Zeitstandversuch exponierten Nicrofer® 6025 HT Band TKK3-Probe, 5,5 MPa, 1100 °C nach 1507 h
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Der Einfluss der Spannung auf die kriechbedingte Porenbildung bei TKK3 kann in den in
Abbildung 3.20 gezeigten Aufnahmen festgestellt werden. In der mit 3,6 MPa belasteten Probe ist
der Flächenanteil der Poren nach 3370 h deutlich höher als bei der unbelasteten Probe oder der mit
2,5 MPa belasteten Probe. Die Agglomeration der Poren an einigen Korngrenzen direkt unterhalb
der Zone der inneren Oxidation ist ein Indiz dafür, dass der Werkstoff sich weit im tertiären
Kriechbereich befindet. Die Abbildung 3.20b zeigt den Gefügezustand der im Zeitstandversuch in
Luft und bei einer Spannung von 5,5 MPa exponierten TKK3 Probe. Das innere Al2O3 Netzwerk ist
bei dieser Probe sichtbar. Die Tiefe der karbidfreien Zone beträgt etwa 200 µm.
(a) (b)
Abbildung 3.21: Lichtmikroskopische Aufnahmen der geätzten Schliffe für die Gusslegierung 2.4879, SCG1,
(a) unbelastet nach 1400 h und (b) 3,8 MPa nach 1400 h
Da in der Gusslegierung 2.4879 ein Karbidnetzwerk existiert, bilden sich die Poren entsprechend
kettenförmig. Diese Bereiche in der karbidfreien Zone wurden in der Abbildung 3.21 markiert.
Die Porenbildung unterscheidet sich damit von der Entstehung der Poren in den TKK-Proben.
Ähnliche Poren wurden jedoch nach einer längeren Expositionszeit von 3370 h in der TKK3-Probe
beobachtet. Diese sind auf die durch die hohe Kriechverformung verursachte Agglomeration der
Poren zurückzuführen. In der Gusslegierung sind sie bereits in der Abbildung 3.21a nach 1400 h zu
sehen. Poren, in denen sich Reste der Karbide befinden wurden in der karbidfreien Zone festgestellt.
Der bestimmte Flächenanteil der Poren von 0,1 ist etwa gleichgroß wie der Flächenanteil der
dort vorher vorhandenen Karbide. Eine kriechbedingte Porenbildung auch im Innern der Probe
wurde in den mechanisch belasteten SCG1-Proben nach 1400 h beobachtet, siehe Abbildung 3.21b.
Nach längerer Expositionszeit wurde an den Innenwänden der Poren Chrom- und Siliziumoxid
nachgewiesen. Die mit 4 MPa belastete SCG1-Probe enthielt nach 4070 h Poren über den gesamten
Querschnitt, Karbide und Karbonitride waren nicht mehr vorhanden.
3.4.5 Kornvergröberung
Die Vergröberung der Körner wurde bei allen Nicrofer® Proben beobachtet. Die Aufnahmen
der Proben zeigen, dass die Vergröberung der Körner in der karbidfreien Zone stärker als
im Austenit-Karbid Zweiphasengefüge ist. Exemplarisch wurde in Abbildung 3.22 eine
lichtmikroskopische Aufnahme der unbelasteten TKK3-Probe nach 5470 h gezeigt. Zwei Aufnahmen
von gegenüber liegenden Rändern wurden in der Abbildung nebeneinander gelegt. Die Körner in der
karbidfreien Zone sind relativ größer als in der Mitte.
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Abbildung 3.22: Lichtmikroskopische Aufnahmen der unbelasteten TKK3 Probe nach 5470 h. Im
Probeninneren sind die Körner kleiner als in der karbidfreien Zone.
3.4.6 Kriechverhalten
Die gemessenen permanenten Dehnungen bei den TKK2-, TKK3- und SCG1-Proben sind in der
Abbildung 3.23 dargestellt. Unterschiede um den Faktor 2 in der Messlänge auf den beiden Seiten
der mit 1,5 MPa belasteten TKK2-Probe am Ende des Versuchs sind ein Indiz für die Verbiegung
der Probe. Bei anderen TKK2-Proben wurden keine auffälligen Unterschiede zwischen den beiden
Seiten festgestellt. Die höheren Kriechdehnungen bei TKK3 im Vergleich zu TKK2, wie die
Abbildung 3.23a zeigt, sind auf die kleineren Körner bei TKK3 zurückzuführen. Kleine Körner
bieten mehr Korngrenzen für das Fortschreiten der Kriechdehnungen.
Die gemessenen permanenten Dehnungen für die mit 1,5 MPa belastete SCG1-Probe ist zum
Vergleich mit den Nicrofer, TKK-Proben in der Abbildung 3.23a eingetragen. Es ist zu erkennen, dass
nach 1400 h die Kriechgeschwindigkeit deutlich ansteigt. Dies ist ein Indiz dafür, dass der Werkstoff
sich bereits im tertiären Kriechzustand befindet. Der Übergang in den tertiären Kriechbereich ist mit
einem deutlichen Anstieg der Kriechrate verbunden (10% mehr als die minimale Kriechrate). Die
Kriechdehnungen bei vergleichbaren Spannungen für die TKK2-, TKK3- und SCG1-Probe stellt die
Abbildung 3.23b dar. Wie erwartet, kriecht die TKK3-Probe deutlich schneller im Vergleich zu den
TKK2- und SCG1-Proben.
Die Kriechdehnungen beider Gusslegierungen, SCG1 und SCG2, bei ähnlichen Spannungen sind in
der Abbildung 3.24a verglichen. Die SCG1-Probe kriecht deutlich schneller als die SCG2-Probe. Bei
der niedrigeren Spannung von 4,5 MPa wurden bei kurzen Expositionszeiten auch negative Werte an
einer Seite gemessen. Die Gründe dafür sind entweder eine Biegespannung oder Gefügeänderungen.
Bemerkenswert ist auch, dass der Übergang bei SCG1 in den tertiären Kriechbereich sowohl bei
der niedrigen Spannung von 1,5 MPa als auch bei 4,5 MPa bei relativ kleiner Dehnung (etwa 0,5%)
stattfindet. Die Abbildung 3.24b zeigt die Kriechraten der Proben über der Dehnung. Zum Vergleich
wurden in der Abbildung die im Zeitstandversuch gemessenen Dehnungen der in Luft mit 11 MPa
exponierten Probe eingetragen. Der Anstieg in der Kriechrate findet bei allen Proben ungefähr bei der
gleichen Dehnung statt. Bei der mit der deutlich höheren Spannung von 11 MPa im Zeitstandversuch
exponierten Probe betrug die Dehnung am Übergang etwa 0,6%, bei den anderen Proben lag sie
zwischen 0,7%-1%. Dies bedeutet, dass im untersuchten Spannungsbereich bei 1100 °C sich nur der
Zeitpunkt des Eintritts in den tertiären Kriechbereich mit abnehmender Spannung verschiebt.
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Abbildung 3.23: Permanente Dehnung der (a) mit 1,5 MPa belasteten Proben aus Nicrofer® 6025 HT, Blech
TKK2, Nicrofer® 6025 HT, Band TKK3 und der Gusslegierung DIN 2.4879, (b) mit 3,7 MPa belastete Probe
aus Nicrofer® 6025 HT, Blech TKK2, mit 3,6 MPa belastete Probe aus Nicrofer® 6025 HT, Band TKK3 und mit
4 MPa belastete Probe aus der Gusslegierung DIN 2.4879 bei 1100 °C im Versuch mit synthetischem Abgas.
Die Probendicken sind im Diagramm eingetragen.
Der Unterschied im Kriechverhalten zwischen SCG1 und SCG2 ist in den unterschiedlichen
Gefügezuständen beider Gusslegierungen nach 4070 h begründet. Dass bei der mit 4 MPa belasteten
SCG1-Probe keine Karbide vorhanden waren, wurde im Unterkapitel 3.4.2 erwähnt. Dies zeigt die
Abbildung 3.25a. In der Probe sind bis zur Werkstoffmitte Poren zu sehen. Im Gegensatz dazu sind
bei der mit 4,5 MPa belasteten SCG2-Probe Karbide (weißgraue Ausscheidungen) bis zur Oberfläche
zu sehen, Abbildung 3.25b.
Die in Luft exponierte TKK2-Probe zeigte eine geringe Tendenz zu höherer Dehnung. Die in Luft
exponierte TKK3-Probe zeigt deutlicher als bei TKK2 eine Tendenz zu höherer Dehnung aber
die Abweichung liegt innerhalb der Streuung der Messwerte. Die bis 1400 h in Luft exponierte
SCG1-Probe zeigt keine Abweichung gegenüber den in synthetischem Abgas exponierten Proben.
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Abbildung 3.24: Permanente Dehnung der (a) mit 4,6 MPa belastete Proben aus der Gusslegierung DIN 2.4879,
SCG1, mit 4,5 MPa und 7,1 MPa belastete Proben aus der Gusslegierung Centralloy® 60 HT R, SCG2 im
Versuch mit synthetischem Abgas, (b) Kriechraten bei den in synthetischem Abgas und in Luft bei 11 MPa
ausgelagerten Proben aus der Gusslegierung DIN 2.4879. Die Probendicken sind im Diagramm eingetragen.
3.5 Experimente zu den Anwendungsfällen
Zur Untersuchung der kriechbedingten Formänderung unter realitätsnahen Bedingungen wurde
ein Versuch mit einem I-Strahlheizrohr und ein Versuch mit einem Flammenrohr durchgeführt.
Die aus den Experimenten gewonnenen Erkenntnisse dienten der Überprüfung der in dem
Lebensdauerbewertungsprogramm verwendeten Modelle und Berechnungsmethoden.
3.5.1 Versuch mit einem I-Strahlheizrohr
Ein I-Strahlheizrohr wird an der offenen Seite mit einem Brenner befeuert. Die Flamme wird in
einem aus mehreren Segmenten zusammengesetzten Flammenrohr stabilisiert, das in der Regel
aus Keramik besteht. Die heißen Gase werden durch das Flammenrohr geleitet. Sie werden am
Ende des Rohres umgelenkt und zwischen der Außenseite des Flammenrohres und Innenwand des
Strahlheizrohres zurück zum Brenner geführt. Der Brenner wird mittels eines Flansches mit dem
Strahlheizrohr am offenen Ende dicht verbunden. Die Lagerung des Strahlheizrohres erfolgt in
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Abbildung 3.25: Lichtmikroskopische Aufnahme der (a) mit 4 MPa belasteten SCG1-Probe und (b) mit 4,5 MPa
belasteten SCG2-Probe nach 4070 h im Versuch mit synthetischem Abgas.
der Regel durch eine kraftfreie Lagerung am geschlossenen Ende. Die Lagerung zusammen mit
dem Eigengewicht führt zur Verbiegung des Rohres mit der Zeit. Die Abgasatmosphäre an der
Innenfläche des Strahlheizrohres und die Ofenatmosphäre (hier Luft) an der Außenseite stellen die
korrosive Beanspruchung dar.
Abbildung 3.26: Versuchsaufbau für den Betrieb des I-Strahlheizrohres.
Die Länge des in den Versuchen eingesetzten Strahlheizrohres betrug insgesamt 2220 mm.
Die Beheizung des Strahlheizrohres erfolgte mit einem Erdgas-Brenner mit Rekuperator im
Flammenbetrieb. Das Strahlheizrohr wurde in einer heißen zylindrischen Kammer betrieben.
Die Einbausituation während des Betriebsversuches zeigt die Abbildung 3.26. Die Verformung
des Strahlheizrohres wurde durch Ausmessung des Rohres vor und nach dem Betrieb bestimmt.
Dafür wurde die in der Abbildung 3.27 gezeigten Messeinrichtung konstruiert und aufgebaut. Die
äußeren Konturen des Rohres wurden mit einem Tiefenmessschieber gemessen, der an den um
90° versetzten Stangen vertikal verschoben werden konnte. Die Drehung des Strahlheizrohres um
seine Achse jeweils um 30° im Messgestell ermöglicht die Messung in einer horizontal Ebene an 12
Punkten auf dem Umfang. Gemantelte biegsame Thermoelemente wurden mit einem Keramikkleber
auf der Außenfläche des Strahlheizrohres aufgeklebt zur Messung der Rohrtemperaturen. Die
meisten der Thermoelemente blieben während des gesamten Versuches auf dem Rohr haften.
Als Regelthermoelement diente ein weiteres gemanteltes starres Thermoelement, das mit seiner
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Abbildung 3.27: rechts: Strahlheizrohr fixiert in der Messvorrichtung, links: Demonstration des Abtastens der
Rohroberfläche mit dem Tiefenmessschieber [Pillai 12a].
Spitze auf dem Strahlheizrohr auflag. Mit einer Leistung von 28 kW wurde der Brenner über
eine Zweipunktregelung betrieben. Geregelt wurde der Brenner in der Weise, dass die maximale
Temperatur zwischen 1050 °C und 1100°C lag. Die mittlere Brennerleistung in einem Regelzyklus
betrug ca. 7 kW. Das Strahlheizrohr wurde insgesamt 1800 h betrieben mit insgesamt drei
Unterbrechungen, bei denen das Strahlheizrohr bis auf unter 200 °C abkühlte. Der Temperaturverlauf
auf der Strahlheizrohroberfläche im Stationärbetrieb zeigt die Abbildung 3.28. Die Temperatur steigt
in Richtung des Brenners an und erreicht im Bereich der Verbrennungsflamme ein Maximum. Sie
nimmt dann bis zum Ende des Strahlheizrohres kontinuierlich ab. Mehrere Temperaturen wurden
über dem Umfang an jeder axialen Position gemessen. Die Temperatur variierte über dem Umfang
um maximal 5 K.
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Abbildung 3.28: Temperaturverlauf auf der Strahlheizrohroberfläche während des stationären Betriebs des
Brenners. Unterschiedliche Symbole auf gleichen Abstand vom Brennermund bezeichnen Thermoelemente
über den Umfang. Die Temperatur variierte über den Umfang um maximal 5 K.
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3.5.2 Versuch mit einem Flammenrohr
Schwerpunkt dieser Untersuchung war das häufig bei teil-vormischenden Ölbrennern für
Hausfeuerungsanlagen eingesetzte Flammenrohr. Das Flammenrohr hat eine Länge von 182 mm.
Es ist aus zwei Teilen zusammengesetzt. Am Rohranfang befindet sich das Adapterteil mit den
Rezirkulationsspalten. Dieses besteht aus dem austenitischen Stahl 1.4841. An das Adapterteil
angeschweißt ist der untere Teil des Flammenrohrs, der aus Nicrofer® 6025 HT 2.4633 gefertigt
ist. Bei diesen Rohren brennt die Flamme oft schon innerhalb des Rohres. Die heißen Abgase
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Abbildung 3.29: Temperaturverlauf über der Länge des Flammenrohres gemessen an den vier möglichen
Einbaupositionen für zwei Leistungen bei gleicher Luftzahl.
werden durch die Rezirkulationsöffnungen zurück in die Flamme geführt. Ein Versuch wurde mit
einem Low-NOx-Brenner in einem Brennwertgerät für Heizöl EL durchgeführt. Das Ziel war die
Betriebsbedingungen, insbesondere die Temperaturen des Flammenrohres im Betrieb, festzustellen
und für diese Bedingungen das zeitabhängige Verhalten des Flammenrohres, insbesondere seine
Formabweichung, zu beobachten.
In den hier durchgeführten Untersuchungen wurden die Versuchsbedingungen vereinfacht.
Daher wurde der Brenner im Gegensatz zur Praxis nicht intermittierend sondern in langen
Intervallen betrieben. Die Temperaturen wurden mit 11 gemantelten Thermoelementen vor
Beginn des Betriebsversuches gemessen. Bei den Temperaturmessungen wurde der Brenner mit
verschiedenen Brennerleistungen und Luftzahlen (Verhältnis der zugeführten Luftmenge zur
Luftmenge bei stöchiometrischer Verbrennung) betrieben. Die Abbildungen 3.29 und 3.30 zeigen die
Temperaturverläufe in axialer Richtung für die Leistung 20 kW bzw. 21,7 kW bei einer Luftzahl von
1,45. Der Einfluss der niedrigeren Luftzahl zeigt sich in den höheren Werkstofftemperaturen, siehe
Abbildung 3.30 . Die Maximaltemperaturen bei 20 kW und der Luftzahl von 1,14 lagen oberhalb von
1020°C. Es wurden ebenfalls Temperaturen über dem Umfang gemessen. Sechs Thermoelemente
waren über den Umfang im Abstand von 102,6 mm von der Öldüse positioniert jeweils mit einem
Winkel von 60° zwischen zwei benachbarten Thermoelementen. Das Flammenrohr konnte in vier
verschiedenen Positionen (bezeichnet als Pos.1-Pos.4 in den Abbildungen) jeweils um einen Winkel
von 90° gedreht werden. Es wurde ein maximaler Temperaturunterschied von 25 K an gegenüber
liegenden Punkten über den Umfang gemessen.
Die Winkelpositionen sind die festen von der Einbauposition des Flammenrohres unabhängigen
Raumpositionen. Auf Grund des Aufbaus sollten die gemessenen Temperaturen für alle vier
Einbaupositionen des Rohres gleich sein. Der Messaufbau beeinflusste jedoch die Rückströmung
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Abbildung 3.30: Temperaturverlauf über der Länge des Flammenrohres gemessen an den vier möglichen
Einbaupositionen für eine Leistung und zwei verschiedenen Luftzahlen.
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Abbildung 3.31: Temperatur über dem Umfang bei 20 kW und 21,7 kW (a) bei Position 1 und (b) bei Position 4
des Abgases und dadurch wurde ein Unterschied im Temperaturniveau von bis zu 40 K beobachtet.
Die Abbildung 3.31 zeigt den Temperaturverlauf über dem Umfang bei zwei Positionen und zwei
Leistungen.
Der Betriebsversuch wurde bei einem Pumpendruck von 20 bar, was einer Brennerleistung von
21,7 kW entspricht, durchgeführt. Der Betrieb wurde insgesamt 21 Mal unterbrochen. Damit ergab
sich eine mittlere Intervalldauer von 21,4 h. Die Luftzahl betrug 1,21±0,08. Der Versuch wurde bis zu
einer Gesamtbetriebszeit des Brenners von 407 h fortgeführt. Das Flammenrohr, das bei dem Versuch
eingesetzt war, wurde vor und nach dem Versuch mit einem Koordinatenmessgerät mit einer Kugel als
Taster ausgemessen. Dabei wurde die äußere Oberfläche des Rohres abgetastet. Das Ergebnis dieser
Messung wird im Kapitel 6 dargestellt.
3.6 Zug- und Zeitstandversuche
Am Zentrum für Konstruktionswerkstoffe Staatliche Materialprüfungsanstalt (Fachgebiet
und Institut für Werkstoffkunde) in Darmstadt wurden Zugversuche und Zeitstandversuche
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durchgeführt. Die Ergebnisse der Zugversuche werden hier kurz dargestellt. Die Kriechkurven
aus den Zeitstandversuchen werden im Kapitel 4 gezeigt. Der Versuchsaufbau der Zug- und
Zeitstandversuche wird in [Oechsn. 12] beschreiben.
Tabelle 3.4: Kurzzeitige Werkstoffeigenschaften für das Nicrofer® Blech (TKK1 und TKK2) und Band (TKK3)
Werkstoff Temperatur in °C E-Modul in MPa Rp0,2 Rm
TKK1 Blech
800 97 x 103 198 288
1000 44 x 103 52 90
1100 39 x 103 30 50
1200 24 x 103 16 28
TKK2 Blech
800 165 x 103 219 300
1000 105 x 103 52 85
1100 71 x 103 31 51
1200 70 x 103 16 29
TKK3 Band
800 107 x 103 189 271
1000 85 x 103 40 71
1100 50 x 103 24 46
1200 26 x 103 14 28
Zur Erfassung der Werkstoffeigenschaften wie E-Modul, 0,2% Dehngrenze und Zugfestigkeit
zwischen 800 °C und 1200 °C dienten Zugversuche. In der Tabelle 3.4 sind die aus den Zugversuchen
gewonnenen Eigenschaften für Nicrofer® Blech (TKK1 und TKK2) und Band (TKK3)
eingetragen. Die 0,2% Dehngrenze wird im Kapitel 4 bei der Berechnung der Spannungs- und
Temperaturabhängigkeit der Parameter des Theta-Modells verwendet. Die Werkstoffeigenschaften
der Gusslegierungen SCG1 und SCG2 wurden aus den entsprechenden Werkstoffdatenblättern
übernommen [SC 09, SC 08]. Die Zeitstandproben werden in der Regel mit Zugachse quer zur
Walzrichtung aus den Chargen entnommen. Hierbei ist zu erwähnen, dass manche TKK3 Proben
abweichend davon in Längsrichtung entnommen wurden. Dies betrifft die mit 62,5 MPa und 37 MPa
bei 800 °C und mit 12 MPa und bei 1000 °C belasteten Proben.
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4 Kriech- und Oxidationsverhalten-Analyse und Modellierung
In diesem Unterkapitel wird auf das Kriechmodell ausführlicher eingegangen. Ein physikalischer
Zusammenhang des im Kapitel 2 eingeführten Theta-Modells mit den in den untersuchten
Werkstoffen beobachteten Kriechmechanismen wird diskutiert. Anschließend wird die Methode zur
Bestimmung der Theta-Parameter aus den gemessenen Zeitstandkurven beschrieben, gefolgt von den
Ergebnissen des Theta-Modells für die untersuchten Legierungen. Schließlich werden die Ergebnisse
zur Modellierung des Oxidationsverhaltens dargestellt.
4.1 Einsatz des Theta-Modells
Im Kapitel 2 wurde über die Besonderheiten des Theta-Modells berichtet. Obwohl das Theta-Modell
ein empirisches Modell ist, enthält es die Eigenschaften der modellierten Kriechprozesse.
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Abbildung 4.1: Verhältnis zwischen der Kriechdehnung und der Kriechrate für die (a) TKK1 (77 MPa bei
800 °C) Proben und die TKK2 (32 MPa und 50 MPa bei 800 °C) Proben und für den (b) Gusswerkstoff
Centralloy® 60 HT R SCG2 bei 1100 °C. Die Geraden wurden zur Darstellung des linearen Verhaltens zwischen
der Kriechdehnung und der Kriechrate eingetragen (Blaue Linie: primärer Kriechbereich; Rote Linie: tertiärer
Kriechbereich)
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Abbildung 4.2: Verhältnis zwischen der Kriechdehnung und der Kriechrate für die (a) TKK1 (4 MPa bei
1200 °C) Proben und die TKK2 (5 MPa bei 1200 °C) Proben (doppeltlogarithmische Skalierung) und (b) für den
Gusswerkstoff Centralloy® SCG2 bei 1100 °C und bei den angegebenen Spannungen. Die Geraden wurden zur
Darstellung des linearen Verhaltens zwischen der Kriechdehnung und der Kriechrate eingetragen (Blaue Linie:
primärer Kriechbereich; Rote Linie: tertiärer Kriechbereich)
Das Theta-Modell geht von einer linearen Abhängigkeit der Kriechrate von der Kriechdehnung
aus, siehe Gl. 2.30 und 2.35. Im primären Kriechbereich nimmt die Kriechgeschwindigkeit mit
zunehmender Dehnung ab, im tertiären Kriechbereich ist es umgekehrt. Die Abbildung 4.1a
zeigt die Abhängigkeit der gemessenen Kriechdehnrate von der Kriechdehnung für die TKK1
und TKK2-Proben. Bei kurzen Zeiten und im letzten Drittel der Kriechkurven ist eine lineare
Abhängigkeit der Dehnrate von der Kriechdehnung zu beobachten. Bei einer Spannung von
32 MPa weicht die Kriechdehnung nah zum Bruch von einem linearen Verhalten ab. Da bei
der niedrigeren Spannung mehr Zeit für Gefügeänderungen zur Verfügung steht, wird das
Gefüge instabil [Willia. 79]. Dies ist auf die verschärfte Interaktion zwischen den Versetzungen
und den vergröberten Karbiden zurückzuführen. Einen Aufschluss zum Kriechverhalten der
Gusslegierung Centralloy® 60 HT R SCG2 liefert die Abbildung 4.1b. Man sieht eine kontinuierliche
Dehnratenabnahme für die mit 10,9 MPa belastete Probe. Die größeren Körner in dem Werkstoff
reduzieren den Beitrag des Korngrenzengleitens zur Kriechdehnung. Die Chromkarbide an den
Korngrenzen bremsen die Leerstellendiffusion bis zu einer gewissen Partikelgröße. Weiterhin
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behindern die Chromkarbide die Versetzungsbewegungen solange, bis sie klein genug im Verhältnis
zum Versetzungsnetzwerk sind [Willia. 79].
Für die Kriechkurven bei 1200 °C wurde zur verbesserten Darstellung eine doppeltlogarithmische
Skalierung in der Abbildung 4.2a verwendet. Bei 1200 °C und 5 MPa bleibt die Kriechrate
überwiegend bis auf den tertiären Kriechbereich konstant. Bei 4 MPa beobachtet man eine geringe
Kriechratenabnahme. Die deutlich schnelleren Diffusionsvorgänge bei dieser Temperatur erlauben
eine fortlaufende Kriecherholung. Daher wird keine Dehnratenabnahme sondern eine konstante
Dehnrate im primären Kriechbereich beobachtet. Auf das andersartige Kriechverhalten bei
1200 °C wird bei der Diskussion der Ergebnisse zur Modellierung der Kriechdehnungen noch
eingegangen. Die Vergröberung der Karbide bei SCG2 führt zu einem sehr schnellen Übergang in
den tertiären Kriechbereich. Bei den niedrigeren Spannungen bleibt mehr Zeit zur Vergröberung,
die in Kerbwirkungen an den größeren Karbidpartikeln resultiert. So wird die durch die Karbide
verursachte Dehnratenabnahme ausgeglichen. Deswegen wurde ein verlängerter Bereich mit einer
Dehnratenabnahme bei niedrigeren Spannungen nicht beobachtet. Dagegen wurde ein leichter
Anstieg in der Kriechrate nach dem primären Kriechbereich beobachtet, der mit abnehmender
Spannung höher geworden ist, siehe Abbildung 4.2b (doppeltlogarithmische Skalierung).
Das beobachtete Kriechverhalten der Werkstoffe unterstützt den Einsatz des Theta-Modells
zur Beschreibung des Kriechverhaltens. Die Auswirkung der Karbidvergröberung auf das
Kriechverhalten verstärkt sich bei langen Zeiten bzw. bei niedrigen Spannungen. Mit dem
modifizierten Ansatz des Theta-Modells wurde der Einfluss dieses zeitabhängigen Prozesses im
Theta-Modell eingebunden.
4.2 Analyse des beobachteten Kriechverhaltens
Im Kapitel 2 wurden die Kriechvorgänge im primären Kriechbereich und die dazu gehörenden
Kriechmechanismen diskutiert. Das Kriechen im tertiären Bereich erfolgt je nach Werkstoff und
Lastbedingungen nach verschiedenen Mechanismen. Obwohl gleichzeitig mehrere Mechanismen
im tertiären Bereich wirken, regelt der beherrschende Mechanismus den Anstieg der Kriechrate.
Von Ashby und Dyson [Ashby . 84] wurde eine Methodik vorgelegt, die den Einfluss einzelner
Schädigungsmechanismen, die im tertiären Kriechbereich vorherrschen, untersucht.
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Abbildung 4.3: Korrelation zwischen dem Schädigungsmechanismus und den makroskopischen Kennwerten
wie die minimale Kriechgeschwindigkeit ε˙m, die Bruchdehnung εB und die Bruchzeit tB, [Ashby . 84]
Der Schädigungsparameter wurde definiert als,
λ = εB/(ε˙m tB), (4.1)
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Abbildung 4.4: Herleitung des Parameters λ für die Ni-Basis Knetlegierung mit den Ergebnissen des
Zeitstandversuchs; (a) TKK1 und TKK2 Proben aus Nicrofer® 6025 HT-Blech, (b) TKK3 Proben aus
Nicrofer® 6025 HT-Band
εB ist die Bruchdehnung, tB ist die Bruchzeit und ε˙m ist die niedrigste Kriechrate. In Abbildung 4.3
wird in Abhängigkeit von diesen Parametern dargestellt, welcher Schädigungsmechanismus
überwiegt. Auf der x-Achse ist das Produkt der Bruchdehnung und der minimalen
Kriechgeschwindigkeit aufgetragen. Dieser Wert basiert auf die klassischen Monkmann-Grant
Gleichung,
CM = ε˙mtB. (4.2)
Baldan [Baldan 08] hat bei dem Einsatz der Methodik von Ashby für die Ni-Basis Superlegierung
IN-100 bei 900 °C gezeigt, wie Hohlraumwachstum an Korngrenzen zur Kriechschädigung führen
kann. Der berechnete Wert des Schädigungsparameters λ lag bei 1,34, was auf die infolge der
hohen Spannungen (200 - 400 MPa) resultierenden hohen Kriechraten zurückzuführen war. Laut
Ashby ist Hohlraumwachstum bei 1<λ <2,5 bedeutend. Die Abgrenzung des Bereiches des
Hohlraumwachstums erfolgt durch die n=5 und n=10 Kurven. Zwischen den beiden Werten und bei
hohen Dehnungen ergibt sich durch die Einschnürung und das Hohlraumwachstum ein deutlicher
Querschnittsverlust.
Hohe λ Werte entsprechen Mechanismen, die eine Degradierung der Mikrostruktur zur Folge
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Abbildung 4.5: Herleitung des Parameters λ für die Gusslegierungen mit den Ergebnissen des
Zeitstandversuchs; (a) SCG2 Proben aus Centralloy® 60 HT R, (b) SCG1 Proben aus 2.4879
haben. Die hier untersuchten Werkstoffe befinden sich mit Ausnahme einer Probe außerhalb des
Bereiches, in dem Einschnürungseffekte den Bruchvorgang bestimmen. Wilshire [Wilshi. 08] hat
die Methodik von Ashby bei technischen Legierungen (0.5Cr-0.5Mo-0.25V, 1Cr-1Mo-0.25V,
316L, 14Cr-oxiddispersionsverstärkter ferritischer Stahl, Incoloy MA957) zwischen 500 °C-700 °C
bis zu einer Bruchzeit von 1000 h zur Korrelation der tertiären Kriechmechanismen mit der
Schädigung eingesetzt. Für λ > 5 wurde die Vergröberung der Partikel als der zuständige tertiäre
Kriechmechanismus benannt. Wie Wilshire [Wilshi. 08] geschlossen hat, liefert der Einsatz der
Methodik von Ashby zur Identifizierung des tertiären Kriechmechanismus nicht immer eindeutige
Ergebnisse. Sie sollten mit weiteren Ergebnisse ergänzt werden. Die Methodik dient jedoch zur
Abschätzung der wahrscheinlichen Mechanismen, die die Schädigung im Werkstoff verursachen.
Im Folgenden wird anhand experimenteller Erkenntnissen das Kriechverhalten der untersuchten
Werkstoffe ermittelt.
Die verschiedenen λ -Werte für die untersuchten Werkstoffe bei den Versuchsspannungen
und -temperaturen wurden aus dem Diagramm in Abbildung 4.4 und Abbildung 4.5 hergeleitet.
Um eine Gerade anpassen zu können, ist es vorteilhaft, die Daten wie in Abbildung 4.4
und 4.5 aufzutragen. Wie im Kapitel 3 erwähnt, wurde eine Abnahme am Ende des tertiären
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Kriechbereichs in der Kriechrate bei TKK3 beobachtet. In diesem Fall wurde die Dehnung, bei
der die Kriechrate abnimmt, als Bruchdehnung angenommen. Da λ für alle Proben zwischen
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Abbildung 4.6: Charakterisierung des Schädigungsmechanismus für die Ni-Basis Legierung
4,5 und 23 liegt, kann daraus geschlossen werden, dass in den untersuchten Spannungs- und
Temperaturbereichen Hohlraumwachstum wahrscheinlich nicht der Auslöser für das Versagen
ist. Aber nahe am Bruch überholt meistens dieser Mechanismus die anderen und beschleunigt
damit die Kriechdehnung [Ashby . 84]. Auf Basis des Diagramms in der Abbildung 4.3 wurden
für alle Werkstoffe für die untersuchten Spannungen und Temperaturen die Diagramme in den
Abbildungen 4.6 und 4.7 erstellt. Bei allen Werkstoffen und bei den untersuchten Spannungen
und Temperaturen lagen die Werte im Bereich der Degradierung des Gefüges. Daraus folgt, dass
Gefügeänderungen die vorherrschenden Schädigungsmechanismen bei allen Werkstoffen sind. Zur
Gefügeänderung gehören u.a. die Vergröberung oder Auflösung der Ausscheidungen, die durch die
Reaktion der Versetzungen stattfindende Versetzungsakkumulation und die Entstehung der Poren
und Hohlräume.
In den Abbildungen 4.8 und 4.9 ist die minimale Kriechgeschwindigkeit über der Spannung in
doppeltlogarithmischer Darstellung aufgetragen. Die aus der Steigung der Geraden gewonnenen
Spannungsexponenten sind angegeben. Die mit diesen Werten und der Gl. 2.10 gerechneten
Kriechdehnungen, εE liegen für alle Werkstoffe außer SCG2 zwischen 30% und 48%. Daraus
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Abbildung 4.7: Charakterisierung des Schädigungsmechanismus für die Gusswerkstoffe
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Abbildung 4.8: Spannungsexponent für die Ni-Basis Legierung aus den Ergebnissen der Zeitstandversuche mit;
(a) TKK1 und TKK2 Blech-Proben aus Nicrofer® 6025 HT, (b) TKK3 Band Proben aus Nicrofer® 6025 HT
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folgt, dass die Einschnürung erst bei sehr hohen Kriechdehnungen bzw. in den meisten Fällen
kurz vor dem Versagen geschieht. Der hier in den Zeitstandversuchen beobachtete Anstieg der
Kriechrate im tertiären Bereich kann von daher nicht gänzlich durch Einschnürung erklärt werden.
In der mit 4 MPa und bei 1200 °C belasteten TKK3 Probe herrscht wahrscheinlich Einschnürung
als Schädigungsmechanismus vor. Nach Vergleich der Kriechdehnung von 63,7% mit den mittels
der Gl. 2.10 berechneten Dehnungen ist dies plausibel. Die Dehnung liegt deutlich über der
Grenzdehnung εE (siehe Gl. 2.10).
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Abbildung 4.9: Spannungsexponent für die Gusswerkstoffe aus den Ergebnissen der Zeitstandversuche;
(a) SCG1 Proben aus DIN 2.4879, (b) SCG2 Proben aus Centralloy® 60 HT R,
4.3 Spannungs- und Temperaturabhängigkeit der Theta-Parameter
Der modifierte Ansatz des Theta-Modells wurde im Kapitel 2 beschrieben. Der Einfluss
der Vergröberung der Karbide auf das Kriechverhalten wurde mit einem zeitabhängigen
Schadensparameter SKV modelliert. Damit wurde versucht, dehnungsgeregelte und zeitabhängige
Kriechmechanismen zu koppeln. In diesem Abschnitt werden Funktionen zur Spannungs-
und Temperaturabhängigkeit der Theta-Parameter definiert. Hierbei werden die im Kapitel 2
beschriebenen Kriechmechanismen herangezogen. Die Funktionen ermöglichen die Extrapolation
der Kriechdehnungen für Spannungen und Temperaturen für die keine Zeitstanddaten vorliegen.
Evans [Evans 02b] hat den Einfluss mehrerer Funktionen für die Beschreibung der Spannungs-
und Temperaturabhängigkeit der Theta-Parameter bei dem 1CrMoV Stahl untersucht. Das beste
Ergebnis bezüglich der Extrapolation hat die folgende Gleichung für alle θi geliefert,
ln(θi) = e+ f 1T +g
σ
T
+h ln1 K
T
. (4.3)
Die Gleichung von Evans enthält zwei Arrhenius-Terme. Dies trägt der Tatsache Rechnung, dass
Prozesse, die die Versetzungsbewegung steuern, einem Arrhenius-Gesetz folgen. Die bestehende
Beziehung zwischen der Versetzungsgeschwindigkeit vVersetzung und der Spannung σ [Levitin 06]
vVersetzung = A1exp
(
−
Ue +Ud
kT exp
(
A2σ
kT
))
, (4.4)
begründet diese Aussage (siehe Gl. 4.4). Ue und Ud sind die Aktivierungsenergien zur Erzeugung
bzw. für die Diffusion von Leerstellen, A1 und A2 sind Werkstoffkonstanten. Dem Beitrag des mittels
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Abbildung 4.10: (a) Spannungsabhängigkeit der temperaturabhängigen minimalen Kriechrate von TKK1,
TKK2 und TKK3 bei (a) 800 °C, 1000 °C und 1100 °C und (b) 1200 °C
Diffusionsvorgänge geregelten Versetzungskriechens zur gesamten Kriechverformung werden auf
diese Weise die Spannungs- und Temperaturabhängigkeit zugewiesen.
Mit den beobachteten Spannungsexponenten zwischen 3 und 10 für die in der vorliegenden Arbeit
untersuchten Legierungen kann festgestellt werden, dass das durch Diffusionsvorgänge geregelte
Versetzungskriechen der dominierende Kriechmechanismus bei den Legierungen ist [Weertm. 65,
Ashby . 84]. Die Diffusion erfolgt entweder durch das Gitter oder an den Korngrenzen. Mit der
Umstellung der Gl. 2.8, die generell für diffusionsgeregelte Kriechprozesse gilt,
ε˙mdp
D
= Aσn, (4.5)
kann der herrschende Diffusionsvorgang identifiziert werden. Für die Korngrenzendiffusion
wird in der Gl. 4.5 der Diffusionskoeffizient und p als 3 eingesetzt. Für Nicrofer® wurde
der Diffusionskoeffizient für Korngrenzendiffusion einer Ni-Cr-Fe Legierung mit 0,07%
Kohlenstoff [Chen 03] verwendet. Dieser Wert entspricht einer Aktivierungsenergie für
Korngrenzendiffusion von 340 kJ mol−1 und ist besser geeignet als der einer Ni-Cr Legierung ohne
Kohlenstoff (etwa 150 kJ mol−1 [Ashby . 84]), da durch die an den Korngrenzen ausgeschiedenen
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Karbide der Werkstoff eine höhere Aktivierungsenergie für Korngrenzendiffusion aufweist. Die
von Ashby [Ashby . 84] angegebene Aktvierungsenergie für Gitterdiffusion in einer Ni-20%Cr
Legierung von 287 kJ mol−1 ist mit dem in [Chen 03] bestimmten Wert (350 kJ mol−1) vergleichbar.
In der Abbildung 4.10a wurden die Ergebnisse für die TKK1-, TKK2- und TKK3-Proben bei 800 °C,
1000 °C und 1100 °C doppeltlogarithmisch dargestellt. Für den relativ breiten Korngrößenbereich
(33 µm-85 µm) bestätigt die Abbildung 4.10a, dass die Diffusionsvorgänge an den Korngrenzen das
Versetzungskriechen bis 1100 °C regeln. Bei 1200 °C hat diese Legierung, wie die Abbildung 4.2a
darstellt, keine Abnahme der Kriechrate im primären Kriechbereich gezeigt. Es wird hier u.a.
vermutet, dass bei 1200 °C Gitterdiffusion statt Korngrenzendiffusion herrscht. Dafür wurde in
der Gl. 4.5 der Diffusionskoeffizient für Gitterdiffusion aus [Chen 03] und p=2 eingesetzt. Die
Abbildung 4.10b zeigt, dass nicht nur der Diffusionsmechanismus sich bei 1200 °C ändert, sondern
die Spannungsabhängigkeit stärker wird (n=7).
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Abbildung 4.11: (a) Spannungsabhängigkeit der temperaturabhängigen minimalen Kriechrate von (a) SCG1
bei 1100 °C und (b) SCG2 bei 1100 °C, 1200 °C und 1250 °C
Die Korngrößen der Proben aus den Gusslegierungen (bis 1 mm), SCG1 und SCG2, liegen in der
Großenordnung der Probenabmessungen. Daraus folgt, dass die Diffusion in den Gusslegierungen
höchstwahrscheinlich durch Gitterdiffusion geregelt wird. Im Wissen, dass das Gussgefüge andere
Werte aufweisen könnte, wurden dieselben Werte für den Diffusionskoeffizienten wie bei den
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TKK-Proben verwendet. Wegen der Unsicherheit in dem Wert des Diffusionskoeffizienten und
des komplexen Gefüges der Gusslegierungen können keine eindeutigen Aussagen bezüglich der
Kriechmechanismen geäußert werden. Jedoch sind die Abbildungen 4.11 genügend Beweise dafür,
dass mittels Gitterdiffusion geregeltes Versetzungskriechen zu den Kriechdehnungen beiträgt.
Bei SCG1 konnte wegen fehlender Daten keine Temperaturabhängigkeit des Kriechmechanismus
untersucht werden. Die Spannungsabhängigkeit entspricht damit dem in der Abbildung 4.9b
gegebenen Wert, siehe Abbildung 4.11a.
Offensichtlich spielen neben den Diffusionsvorgängen andere Gefügeänderungen im Kriechverhalten
von SCG2 eine Rolle. Bei niedrigen Spannungen und hohen Temperaturen weichen die minimalen
Kriechraten von der Gerade ab, siehe Abbildung 4.11b. Der Einfluss der Einschnürung bei
SCG2 wurde schon diskutiert. Dies bestätigt weiterhin, dass andere Gefügeänderungen bei den
Gusslegierung nach langen Zeiten (oder bei niedrigen Spannungen) eine wichtige Rolle spielen.
Trotz der bekannten mikrostrukturellen Unterschiede in den Werkstoffen wurde eine einheitliche
Spannungs- und Temperaturabhängigkeit verwendet. Dies wird damit begründet, dass die
Hauptmechanismen des Kriechens anhand bestehender Daten mit gewisser Sicherheit identifiziert
wurden. Durch Diffusionsprozesse geregeltes Versetzungskriechen und Korngrenzengleiten sind
die Hauptmechanismen. Bei den Gusslegierungen nehmen wahrscheinlich weitere Vorgänge am
Kriechen teil.
In dieser Arbeit wurde die Spannungs- und Temperaturabhängigkeit der θi mit den Gleichungen 4.6
beschrieben. Es wurde zu den Termen von Evans ein weiterer Term für eine lineare Abhängigkeit
von der Spannung hinzugenommen. Mit diesem Term sollte einbezogen werden, dass bei Versuchen
mit konstanter Last die wahre Spannung kontinuierlich ansteigt. In Anlehnung an Wilshire wurde die
Temperaturabhängigkeit von θ1 und θ3 mittels Normierung auf die Fließgrenze zum Teil abgebildet.
Die Fließgrenze bestimmt die Spannungsgrenze für die inelastische Verformung. Sie nimmt
mit steigender Temperatur ab, sodass bei derselben Spannung die inelastische Verformung mit
steigender Temperatur ansteigt. θ1 regelt die Höhe der Kriechverformung im primären Kriechbereich
während θ3 die Höhe der tertiären Kriechverformung regelt. Die Normierung auf die Fließgrenze
kann damit begründet werden. Der Widerstand zur Beanspruchung durch die Ausscheidungen
ändert sich ständig auf Grund der Vergröberung und Auflösung der Karbide. McLean hat
gezeigt [McLean 85], dass dieser Widerstand mit der aufgebrachten Spannung korreliert. Dies
deutet auf eine spannungsabhängige Aktivierungsenergie des Kriechmechanismus. Der dritte Term
in Gl. 4.3 bildet diesen Effekt nach. Der hyperbolische Sinus berücksichtigt die Sprungrate der
Vorwärts- und Rückwärtssprünge der Versetzungen.
ln(θ1) = a1 +b1ln
(
σ
Rp0.2
)
+ c1sinh
(
σ 1 K
T 1 MPa
)
+d1ln
(
1 K
T
)
+
Q
RT
(4.6a)
ln
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Q
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ln(θ3) = a3 +b3ln
(
σ
Rp0.2
)
+ c3sinh
(
σ 1 K
T 1 MPa
)
+d3ln
(
1 K
T
)
+
Q
RT
(4.6c)
ln
(
θ4
1h−1
)
= a4 +b4ln(σ)+ c4sinh
(
σ 1 K
T 1 MPa
)
+d4ln
(
1 K
T
)
+
Q
RT
. (4.6d)
Es wurde eine stärkere Spannungsabhängigkeit bei θ2 als bei θ4 verwendet. Die Karbide in den
hier untersuchten Werkstoffen bestimmen eine temperaturabhängige Grenzspannung, unterhalb
der die Kriechdehnung sehr gering ist. Oberhalb dieser Spannung wird die Kriechdehnung
annähernd exponentiell ansteigen. Im tertiären Kriechbereich soll die Spannungsabhängigkeit den
Erholungsprozessen ähneln. Der Ausgleich zwischen den Verfestigungs- und Erholungsprozessen
resultiert in der stationären Kriechrate, die von der Spannung über ein Potenzgesetz abhängt. Um
den Unterschied in der Spannungsabhängigkeit in beiden Kriechbereichen darzustellen, wurde der
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Abbildung 4.12: Spannungsabhängigkeit der (a) primären Kriechraten und (b) tertiären Kriechraten von TKK1
(77 MPa, 49 MPa) und TKK2 (69 MPa, 50 MPa, 32 MPa) bei 800 °C
Logarithmus der primären und tertiären Kriechraten von TKK1 und TKK2 bei 800 °C über der
Spannnung und dem Logarithmus der Spannung in der Abbildung 4.12a bzw. 4.12b aufgetragen.
Statt des zweiten Terms in Gl. 4.3 wurde eine eigene Aktivierungsenergie Q eingeführt, die für
die Werkstoffe und Parameter gleich angesetzt und konstant gehalten wurde. Damit erhält man
einen weiteren Adaptionsparameter. Der hier verwendete Wert beträgt 350 kJ mol−1. Er entspricht
damit dem für die Bestimmung der Diffusionskoeffizienten (in der Abbildung 4.10) verwendeten
Wert. Weiterhin wurde von Lin et. al. [Lin 72] gezeigt, dass die Rate vieler zeitabhängiger
Transportprozesse u.a. der Diffusion und anderer thermisch geregelter Bewegungen, umgekehrt
proportional zur Temperatur ist. Dies wird mit dem vierten Term der Form ln(1 KT ) in Gl.4.3
berücksichtigt.
4.4 Vorgehen bei der Anpassung des Theta-Modells an die Kriechkurven
Die Theta-Parameter in Gl. 2.41 wurden mittels Anpassung an die experimentellen Zeitstandkurven
bestimmt. Dafür wurde mit den mittels des Theta-Modells definierten Kriechraten im
primären und tertiären Kriechbereich ein Differentialgleichungssystem erstellt. Dazu wurde die
Evolutionsgleichung für den im Kapitel 2 beschriebenen Schadensparameter hinzugefügt. Dieser
Parameter bindet den Einfluss der Karbidvergröberung ein.
dεp
dt = θ2(θ1− εp) (4.7a)
dεt
dt =
θ4
1−SKV
(θ3 + εt) (4.7b)
dSKV
dt = Kp(1−SKV)
4 (4.7c)
Das Differentialgleichungssystem wurde nach der 4./5. Ordnung Runge-Kutta Methode gelöst.
Die Methode ist in Matlab® implementiert und als Löser vorhanden. Die Summe der primären
Kriechdehnung εp und der tertiären Kriechdehnung εt wurde an die experimentelle Kriechkurve
angepasst. Die gesamte Kriechdehnung ε wird in der folgenden Form geschrieben,
ε = (εp + εt)+η , (4.8)
η ist die Abweichung der berechneten Kriechdehnung von der gemessenen Kriechdehnung εv, d.h.,
εV− (εp + εt) = η . (4.9)
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Das Ziel ist es Parameter zu bestimmen, die den Fehler η minimieren. Hierfür wurde die Chi-Quadrat
Methode verwendet. Bei dieser Methode wird der Fehler η ins Verhältnis zu der entsprechenden
Kriechdehnung gesetzt, zum Quadrat erhoben und über der gesamten Kriechkurve summiert,
η∗ =
n
∑
i=1
(
εv,i− εm,i
εv,i
)2
, (4.10)
n ist die Anzahl der Datenpunkte. Zur Minimierung von η wird ein Verfahren der beschränkten
konjugierten Gradienten verwendet. Diese Methode nutzt, wie die meisten Minimierungsmethoden,
die Taylorreihentwicklung der zu minimierenden Funktion. Dafür wird die Hessematrix benötigt,
die die lokale Krümmung einer mehrdimensionalen Funktion beschreibt. Mit der Information des
Gradienten der Funktion mit Bezug auf die Parameter kann die Richtung der Parameteränderung
festgestellt werden. Die Hessematrix berechnet das in Matlab® vorhandene Minimierungsverfahren
fmincon. Beginnend mit einem angegebenen Parametersatz rechnet die Funktion fmincon den
optimalen Theta-Parametersatz. Die gesetzten Zwangsbedingungen entsprechen dem Suchraum
der zu bestimmenden Variablen. Da die Parameter keine negativen Werte annehmen können,
wurde zum Beispiel eine untere Grenze von 0 gegeben. Das Minimierungsverfahren sucht unter
Berücksichtigung dieser Zwangsbedingung Werte für die Theta-Parameter, die η minimieren.
Ausführlich wurde die Methode der konjugierten Gradienten in [Press 93] beschrieben.
Es wurden mehrere Iterationsschleifen durchgeführt bis der Unterschied in den Parametern
zwischen zwei Iterationsschritten kleiner als 2 % war. Weil das Minimierungsverfahren stark von
den gewählten Startparametern abhängt und empfindlich gegen lokale Minima ist, wurden die
Anfangswerte der Parameter nach einem Zufallsverfahren variiert. Es wurden mehrere Schleifen
durchgeführt mit einem ganz neuen Satz von Anfangswerten. Darüber hinaus wurde die Monte-Carlo
Methode eingesetzt, um die Zuverlässigkeit der erhaltenen Parameter zu gewährleisten. Im Rahmen
dieser Methode wurden mehrere Kriechkurven zufallsbedingt innerhalb der Messunsicherheiten aus
den Ausgangsdaten erstellt. Das Minimierungsverfahren wird jeweils auf die neuen Datensätze
angewendet. Damit wurden Vertrauensintervalle der Parameter festgestellt. Die Voraussetzung
ist, dass η normalverteilt ist. Die Messunsicherheiten in den jeweiligen Messungen sind in
Tabelle 4.1 angegeben. Zur Bestimmung der Parameter wurden nur die Messunsicherheiten in
den Kriechdehnungen berücksichtigt. Bezogen auf die entsprechende Probenlänge beträgt die
Messunsicherheit bis auf die Bruchdehnung maximal ± 0,02 %. Die Anzahl der Datensätze wurde
auf maximal 50 festgelegt. Bei dem Werkstoff TKK3 wurde bei einigen Zeitstandproben eine
Tabelle 4.1: Unsicherheit bei den verwendeten Messdaten [Scholz 02]
Kriechdehnung
± 3µm (bezogen auf eine Länge von
28,7 mm für die Flachproben und
auf 42 mm für die Rundprobe)
Bruchdehnung ± 0,5 mm
Spannung ± 1%
Temperatur
800-1000 °C: ± 5 °C
1000-1100 °C: ± 5 °C
> 1100 °C:± 7 °C
Abnahme der Kriechrate im tertiären Kriechbereich beobachtet. Dies ist ein ungewöhnliches
Verhalten und konnte im Rahmen des Projektes auf die Entstehung von Metalloxiden im Inneren
der Proben zurückgeführt werden. Für die dehnungsbasierte Lebensdauerbewertung ist aber nur das
Verhalten im primären und sekundären Kriechbereich ausschlaggebend. Für die Bestimmung der
Theta-Parameter wurde daher nur der Teil der Kriechkurven bis zum Beginn der Kriechratenabnahme
im Tertiärbereich herangezogen. Mit der oben beschriebenen Prozedur erhält man Parametersätze
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für jede Kriechkurve bei konstanter Last und Temperatur. Zur Bestimmung der Koeffizienten a, b, c
und d der Gl. 4.6 wurden mehrere Methoden vorgeschlagen [Evans 89, Evans 02a, Evans 11]. Ein
Minimierungsverfahren (kleinste Fehlerquadrate) gibt Datenpunkten mit größerer Streuung eine
größere Wichtung. Diese Punkte werden dann den größten Einfluss auf die Parameterbestimmung
haben. Zur Aufhebung dieser Wirkung wurden von Evans [Evans 89] die Koeffizienten wie folgt
gewichtet,
wθi =
θi2
1
n−1 ∑nj=1
(
θi− ¯θ
)2 . (4.11)
Damit wird gesichert, dass die mit der höheren Zuverlässigkeit bestimmten Theta-Parameter den
größten Einfluss auf die Koeffizienten haben. Mit dem erklärten Zweischrittverfahren können für
eine beliebige Spannung und Temperatur die Theta-Parameter bestimmt werden. Eine statistische
Bewertung der erhaltenen Parameter zusammen mit verschiedenen Kontrollen zur zuverlässigen
Abschätzung der Parameter wurde in [Evans 11] und in [Evans 97] gegeben.
Das Theta-Modell mit vier Parametern (4θ-Modell) weicht im Bereich kleiner Dehnungen und
Zeiten meist merklich vom experimentellen Verlauf ab. Dies betrifft Dehnungen unterhalb von
0,1%. Der Einfluss auf die sekundäre Kriechrate, Dehngrenzen oder Bruchdehnung ist allerdings
vernachlässigbar [Evans 00]. Um bessere Ergebnisse bei niedrigerer Dehnung zu erhalten, hat
Evans [Evans 00] im 6θ-Modell zwei zusätzlicher Theta-Parameter eingeführt. Die Beschränkung
des 4θ-Modells spielt eine Rolle bei Werkstoffen niedrigerer Duktilität und betrifft die hier
untersuchten Werkstoffe nicht.
4.5 Ergebnisse der Modellierung der Kriechkurven mit dem Theta-Modell
In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der mit dem Theta-Modell durchgeführten Anpassungen
an die Kriechkurven dargestellt. Nachfolgend werden die mittels der in der Gl. 4.6 angegebenen
Funktionen bestimmten Theta-Parameter modellierten Kriechkurven mit den Zeitstandkurven
verglichen. Der Einfluss der Korrosionsvorgänge auf das Kriechverhalten wurde für jeden Werkstoff
analysiert.
Manche Proben aus dem Nicrofer® Blech (TKK1 & TKK2) und Band (TKK3) zeigten eine
Dehnratenabnahme, nachdem die Kriechrate, wie üblich im tertiären Kriechbereich, ansteigt. Der
Zeitpunkt dieser Dehnratenabnahme ist von der Spannung und der Temperatur abhängig. Je höher
die Temperatur, desto früher trat die Dehnratenabnahme auf. Es wurde in [Oechsn. 12] berichtet,
dass die Dehnratenabnahme auf Grund der verstärkten Oxidationsvorgänge an den Korngrenzen zu
Stande kommt. Die metallographischen Bilder zeigten, dass trotz zahlreicher Risse der Werkstoff
nicht bricht. Das Risswachstum und die Agglomeration der Risse zu Makrorissen werden gehemmt.
Darüber hinaus wurden stufenförmige Verläufe der Kriechrate im tertiären Kriechbereich vor der
Dehnratenabnahme beobachtet. Der Gradient in der tertiären Kriechrate hat wiederholend ab- und
zugenommen.
Da hier bei der Lebensdauerbewertung als Kriterium eine Dehngrenze vorgegeben wird, die
weit weg vom Bruchbereich liegt, sind die Vorgänge nahe des Bruchversagens weniger von
Bedeutung. Für die Anpassung der Modellparameter wurden hier die Zeitstanddaten aus dem
Bereich der Dehnratenabnahme nicht verwendet. Der Schwerpunkt dieser Arbeit wurde nicht auf
die Untersuchung der Gründe der Dehnratenabnahme gelegt. Ausführlich wurde der Effekt im
Abschlussbericht vom IfW zum Teilvorhaben des Projektes diskutiert [Oechsn. 12]. Jedoch werden
in der vorliegenden Arbeit die Einzelheiten des Einflusses der stufenförmigen Verläufe der tertiären
Kriechrate und der Dehnratenabnahme bei den Ergebnissen der Modellierung diskutiert.
Der Arbeitsablauf der Berechnung der Kriechkurven wurde in Form eines Flussdiagramms
in der Abbildung 4.13 dargestellt. Zuerst wurden die Theta-Parameter (θ1, θ2, θ3, θ4) für die
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Abbildung 4.13: Flussdiagramm der Prozedur zur Berechnung der Kriechkurven mit dem Theta-Modell
untersuchten Spannungen und Temperaturen mit der Gl. 4.6 für alle Werkstoffe mittels Anpassung
an die gemessenen Kriechkurven ermittelt. Anhand der Spannungs- und Temperaturabhängigkeit der
Theta-Parameter werden mittels Anpassung bestimmter Theta-Paramtern die Koeffizienten ai, bi, ci
und di bestimmt. Damit werden Kriechkurven bei den untersuchten Spannungen und Temperaturen
berechnet. Die auf diese Weise berechneten Kriechkurven werden mit den experimentellen
Kriechkurven verglichen, um die verwendete Spannungs- und Temperaturabhängigkeit zu
validieren. Weiterhin können mit den Parametern ai, bi, ci und di Kriechkurven bei Spannungen
und Temperaturen berechnet werden, für die keine Zeitstanddaten vorliegen. Damit bietet das
Theta-Modell die Möglichkeit Kriechkurven zu extrapolieren.
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4.5.1 Ergebnisse der Anpassung
Zur Bestimmung der Theta-Parameter der TKK1- und TKK2-Proben wurde aus den für TKK1 und
TKK2 ermittelten Kriechdaten ein gesamter Satz von Kriechkurven erstellt. Die Abbildungen 4.14a
und 4.14b zeigen die angepassten Kriechkurven für die TKK1- und TKK2-Proben bzw. TKK3-Proben
bei ausgewählten Spannungen und Temperaturen.
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Abbildung 4.14: Mit dem Theta-Modell angepasste Kriechkurven von (a) TKK1-(77 MPa, 10,4 MPa) und
TKK2-Proben (32 MPa, 6,2 MPa, 5 MPa) aus dem Nicrofer® Blech und (b) TKK3-Proben aus dem Nicrofer®
Band. Leere Symbole, Viereck: bezeichnen entweder die Bruchdehnung oder Versuchsende, Kreis: Bereich der
Dehnratenabnahme.
Bei der Anpassung wurde für alle Nicrofer Proben einen Wert von 1,08.1010 s−1 für Kt′ und für
QPart ein Wert von 300 kJ mol−1 verwendet. Das Theta-Modell bildet generell bei allen Spannungen
und Temperaturen die Kriechkurven gut ab. Eine nah unendliche Kriechrate kurz vor dem Bruch,
die häufig bei niedrigen Spannungen beobachtet wurde, kann das Theta-Modell nicht abbilden. Den
Effekt sieht man bei einer TKK1-Probe (800 °C, 32 MPa) und bei einer TKK2-Probe (1000 °C,
10,4 MPa). Bei TKK3 tritt der Effekt bei der bei 800 °C und mit 28 MPa belasteten Probe auf. Die
Anpassung mit dem Theta-Modell an die Kriechkurven bei den Gusslegierungen SCG1 und SCG2
hat zufriedenstellende Ergebnisse geliefert. Der Anstieg in der Kriechrate kurz vor dem Bruch ist
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Abbildung 4.15: Mit dem Theta-Modell angepasste Kriechkurven von (a) SCG1-Proben aus der Gusslegierung
2.4879 und (b) SCG2-Proben aus der Gusslegierung Centralloy® 60 HT R
stärker bei den beiden Gusslegierungen. Grundsätzlich konnte dieser Effekt mit dem Theta-Modell
nicht beschrieben werden.
4.5.2 Nicrofer Blech (TKK1&TKK2) und Band (TKK3)
Zeitstandversuche in Luft
Die Parameter ai, bi, ci, di für TKK1 und TKK2 sind in der Tabelle A.1 zu finden. Auf Grund
des bereits oben erwähnten andersartigen Zusammenhangs zwischen der Kriechrate und der
Kriechdehnung bei 1200 °C wurden zuerst Parameter für die Kriechkurven bei 800 °C, 1000 °C und
1100 °C ermittelt. Die berechneten Kriechraten bei 800 °C und 1000 °C und bei 1100 °C wurden mit
den gemessenen Kriechraten in der Abbildung 4.16a und Abbildung 4.16b verglichen.
Kriechdehnungen unterhalb von 0,1% sind im Bereich der Messunsicherheiten. Deshalb
wurde gegebenenfalls kein großer Wert auf die Abweichungen der berechneten Kriechrate im
primären Kriechbereich gelegt. Das Theta-Modell liefert jedoch generell eine zufriedenstellende
Übereinstimmung der berechneten Kriechraten mit den Messungen. Die mit dem Theta-Modell
berechneten Kriechraten bei 800 °C und 1000 °C zeigen eine zufriedenstellende Übereinstimmung
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Abbildung 4.16: Vergleich zwischen der gemessenen und berechneten Kriechrate für das Nicrofer® Blech
TKK1 und TKK2 bei (a) 800 °C (TKK1, 77 MPa; TKK2, 32 MPa) und 1000 °C (TKK2, 14 MPa) und
(b) 1100 °C (TKK1, 5,5 MPa; TKK2, 6,2 MPa und 4,6 MPa).
bis auf den tertiären Kriechbereich kurz vor dem Bruch, wie in der Abbildung 4.16a zu sehen ist.
Dies bestätigt die Auswahl der auf Basis von wahrscheinlichen Kriechmechanismen gewählten
Spannungs- und Temperaturabhängigkeiten. Dagegen weichen die berechneten Kriechkurven bei
1100 °C und 4,6 MPa von den gemessenen Werten viel früher ab. Die Abbildung 4.16b zeigt, dass
die berechnete Kriechrate bei 4,6 MPa ungefähr ab dem Zeitpunkt der Abnahme des Gradienten
in der tertiären Kriechrate, siehe Abbildung 4.16b, zwischen 100 h-300 h von der gemessenen
Kriechrate abweicht.
Bei der niedrigen Spannung von 32 MPa beobachtet man einen deutlich längeren primären
Kriechbereich (Bereich der Dehnratenabnahme) als bei 77 MPa. Das Klettern oder das Gleiten der
Versetzungen auf die Ausscheidungen ist wegen der niedrigen Spannung erschwert. Bei 1100 °C
werden die Kurven im primären Kriechbereich flacher als bei 800 °C oder 1000 °C, was weiterhin
bedeutet, dass die Kriechrate nicht so stark abnimmt. Das ist verständlich, da durch die verstärkte
Vergröberung der Karbide die Kriechfestigkeit abnimmt. Darüber hinaus beobachtet man, dass der
Anstieg in der Kriechrate im tertiären Kriechbereich vor dem Bruch bei den niedrigen Spannungen
von 32 MPa bei 800 °C, siehe Abbildung 4.16a, und 4,6 MPa bei 1100 °C, siehe Abbildung 4.16b,
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am höchsten ist. Daraus folgt, dass bei den niedrigen Spannungen mehr Zeit zur Vergröberung
der Ausscheidungen zur Verfügung steht, welche weiterhin zur verschärften Entstehung von
Kerbwirkungen an der Partikel-Matrix Grenzfläche führt. Diese Kerbwirkung wird dadurch bestätigt,
dass generell die Rissbildung in den Blechproben an großen bzw. vergröberten Karbiden angefangen
hat [Oechsn. 12].
(a) (b)
(c)
Abbildung 4.17: Gefügezustand bei der TKK2-Probe (a) in der Probenmitte bei 800 °C, 32 MPa, 9581 h, (b) bei
1100 °C, 6,2 MPa, 2777 h in der Probenmitte und (c) bei 1100 °C, 6,2 MPa, 2777 h im oberflächennahen
Bereich [Oechsn. 12].
Der stufenförmige Verlauf der tertiären Kriechrate wurde bei 800 °C und 1000 °C bei niedrigen
Spannungen beobachtet. Bei 800 °C und 32 MPa sieht man eine Stufe in der tertiären Kriechrate bei
etwa 3000 h. Dagegen ist dieser Effekt bei derselben Temperatur und 77 MPa nicht so ausgeprägt.
Mit steigender Temperatur verstärkt sich dieser Effekt und bei 1100 °C sieht man die stufenförmigen
Verläufe der Kriechrate nach dem Übergang in den tertiären Kriechbereich bis zum Bruch bei allen
untersuchten Spannungen. Wahrscheinlich beeinflussen verstärkte Wechselwirkungen zwischen den
Ausscheidungen und den Versetzungen die Kriechrate im tertiären Kriechbereich. Hierbei spielen die
Unterschiede im Gefüge zwischen TKK1 und TKK2 wahrscheinlich auch eine wichtige Rolle. Ein
Indiz dafür ist die mit 5,5 MPa belastete TKK1-Probe, die eine ähnliche tertiäre Kriechrate wie die
mit 6,2 MPa belastete aufweist und bei der eine Abnahme im Gradienten der Kriechrate erst kurz vor
dem Bruch auftritt.
Im Gegensatz zu den Kriechkurven bei 800 °C sieht man die bereits erwähnte Abnahme in der
tertiären Kriechrate bei allen Proben, die bei 1100 °C untersucht wurden, siehe Abbildung 4.16b. Die
Mikrostruktur der beiden Zeitstandproben wurde in [Oechsn. 12] verglichen. Die Abbildung 4.17
zeigt den Gefügezustand beider Proben in der Probenmitte. Während bei den Rissen bei 800 °C
keine anderen Phasen sichtbar sind, wie die Abbildung 4.17a zeigt, sind bei der höheren Temperatur
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Abbildung 4.18: Vergleich zwischen dem Zeitstandversuch und der mit den temperatur- und
spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten Kriechkurven für das Nicrofer® Blech TKK1 und
TKK2 bei (a) 800 °C und (b) 1000 °C. Leere Symbole, Viereck: bezeichnen entweder die Bruchdehnung oder
Versuchsende, Kreis: Bereich der Dehnratenabnahme.
mehrere Aufschlüsse im Bereich der Risse, Abbildung 4.17b, zu sehen. Bei 800 °C hat sich bei den
Blechproben Al2O3 auf der Oberfläche in Luft gebildet [Oechsn. 12]. Daraus kann geschlossen
werden, dass auf Grund des verbesserten Korrosionsschutzes die Schädigung durch Korrosion gering
war. Trotz der langen Zeit von 9581 h sieht man genug fein verteilte Karbide in der Probenmitte.
Cr2O3 bildet sich bei 1100 °C auf der Oberfläche von Blechproben, wie im Kapitel 3 gezeigt wurde.
Im oberflächennahen Bereich lösen sich die Karbide stärker auf. Dadurch können Korngrenzen
leichter gleiten, welches zu einer Erhöhung der Kriechrate führt. Gleichzeitig können sich die Körner
wegen der fehlenden Karbide vergröbern, sodass die Kriechrate herabgesetzt wird. Nach langer Zeit
werden die Korngrenzen angegriffen und der Werkstoff oxidiert im Inneren. Die Abbildung 4.17c
zeigt, dass ein großer Teil der Risse komplett mit inneren Oxidationsprodukten ausgefüllt ist.
Durch die Oxidationsprodukte werden Diffusionsvorgänge gehemmt, die das Korngrenzengleiten
und den Hohlraumwachstum unterstützen. In Gegenwart von Karbiden können die Korngrenzen
weder als Quellen noch als Senken für die Leerstellen funktionieren. Hier wird vermutet, dass
die Oxidationsprodukte die Rolle der Karbide zum Teil übernehmen, welche zur Abnahme in der
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Kriechrate führen. In [Oechsn. 12] wurden ähnliche Gründe benannt. Der oberflächennahe Bereich
ist wie erwartet karbidfrei, aber zahlreiche Karbide im Bereich der Risse in der Probenmitte sind in
der Abbildung 4.17b sichtbar.
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Abbildung 4.19: Vergleich zwischen dem Zeitstandversuch und der mit den temperatur- und
spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten Kriechkurven für das Nicrofer® Blech TKK1 und
TKK2 bei 1100 °C. Leere Symbole bezeichnen die Bruchdehnung.
Die berechneten Kriechdehnungen wurden mit den experimentellen Ergebnissen in den
Abbildungen 4.18a und 4.18b verglichen. Bei 800 °C und 1000 °C beschreibt die im Theta-Modell
eingesetzte Spannungs- und Temperaturabhängigkeit gut das Kriechverhalten von TKK1 und
TKK2. Der Versuch bei 1000 °C mit 10,4 MPa wurde nach 30% Kriechdehnung beendet. Die
Abbildung 4.19 vergleicht die berechneten Kriechkurven mit den Zeitstanddaten bei 1100 °C.
Das Modell überschätzt die Kriechdehnungen im tertiären Kriechbereich bei 1100 °C und allen
Spannungen. Im relevanten Dehnungsbereich (bis 10%) ist das Ergebnis (außer bei 4,6 MPa)
allerdings zufriedenstellend. Bei 4,6 MPa ist die Abweichung von den Zeitstanddaten im tertiären
Kriechbereich am größten.
In der Abbildung 4.20a wurden die gemessenen und berechneten Kriechraten bei 1200 °C
verglichen. Es wurde eine geringere (etwa 25%) Kriechrate bei 1200 °C im primären Kriechbereich
bei 5 MPa beobachtet. Bei 4 MPa nimmt die Dehnrate im primären Kriechbereich relativ stärker als
bei 5 MPa ab. Dass die Kriechratenkurve mit steigender Temperatur im primären Kriechbereich
abflacht, wurde mit den Ergebnissen bei 1100 °C oben erwähnt. Dieser Effekt ist bei 1200 °C
am stärksten. Das Theta-Modell unterschätzt überwiegend die Kriechraten. Die Messung der
Kriechdehnung für die mit 4 MPa belastete Probe wurde nach 252 Stunden nicht durchgeführt und
die Probe nach 2166 h ausgebaut. Das Modell unterschätzt die Kriechraten bei 4 MPa bis auf den
tertiären Kriechbereich. Beide Proben wiesen sehr hohe Kriechdehnungen in der Größenordnung
von 150% beim Ausbau auf. Der andersartige Verlauf der Kriechraten bei 1200 °C deutet darauf
hin, dass gegenüber den tieferen Temperaturen Mechanismen, die zur Kriechratenabnahme im
primären Kriechbereich führen, nicht wirksam sind. Ob bei dieser Temperatur Diffusionskriechen
herrscht, wurde auf folgende Weise geprüft. Die benötigten Bedingungen wurden für das
Diffusionskriechen im Kapitel 2 bei der Diskussion der Kriechmechanismen erläutert. Eine dieser
Bedingungen erfordert einen Wert von eins für den Spannungsexponent n. In der Abbildung 4.8a
wurde ein Spannungsexponent von etwa 4 für Nicrofer Proben bei 1200 °C ermittelt. Es wurde
schon gezeigt, dass bei 1200 °C die diffusionsgeregelten Prozesse wie Versetzungskriechen
oder Korngrenzengleiten mittels Diffusion im Gitter erfolgen. Darüber hinaus erhöht eine
beschleunigte Vergröberung der Karbide signifikant den Beitrag durch Korngrenzengleiten.
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Abbildung 4.20: (a) Vergleich zwischen der gemessenen und berechneten Kriechrate für das Nicrofer® Blech
TKK1 und TKK2 bei 1200 °C (TKK1, 4 MPa; TKK2, 5 MPa), (b) Temperaturabhängigkeit des Verhältnises
der Diffusionslänge zwischen der Ni-20-Legierung und der NiCrFe-Legierung (0,07% Kohlenstoff)
Die Versetzungen können sich ungebremst bewegen, in dem der Transport der Leerstellen an
den Korngrenzen erleichtert wird. Hier wird die These aufgestellt, dass eine Änderung in dem
Massentransport an den Korngrenzen zu einer verstärkten Hohlraumbildung führt. Zur Untersuchung
des Einflusses der Temperatur auf den Mechanismus der Hohlraumbildung wurde die Arbeit von
Needleman [Needle. 80] herangezogen. Im Kapitel 2 wurde die Rolle der Diffusionslänge für
Hohlraumbildung- und wachstum diskutiert. Falls die Partikelgröße p deutlich kleiner als die
Diffusionslänge LD ist, können die Hohlräume mittels Diffusion wachsen. Im Falle, dass p größer
oder vergleichbar mit LD ist, wachsen die Hohlräume mittels Kriechverformungen. Es existiert ein
relativ breiter Bereich, in dem sich die beiden Mechanismen überlappen [Argon 82].
Tabelle 4.2: Werkstoffkennwerte für die Berechnung der Diffusionslänge in Gl. 2.9 [Frost 82] für die Ni-20%Cr
Legierung und [Chen 03] für die NiCrFe-Legierung (0,07 Gew.%-C))
Werkstoff Ni-20%Cr NiCrFe Einheit
DKG0δKG0 2.8 x 10−15 8.2 x 10−08 m2s−1
QKG 115 335 kJ mol−1
Ω 1.1 x 10−29 1.1 x 10−29 m3
Für die Berechnung der Diffusionslänge werden die Aktivierungsenergie und die
Diffusionskoeffizienten für Korngrenzendiffusion benötigt. Diese Werte wurde wiederum aus der
Arbeit von Chen [Chen 03] übernommen. Durch die Vergröberung und Auflösung der Karbide
nähert sich das Gefüge von Nicrofer ® 6025 HT einer ausscheidungsfreien Legierung an, mit der
Annahme, dass die Korngröße ähnlich ist. Daraus folgt, dass unabhängig von der Partikelgröße
Kriechverformungen zum Hohlraumwachstum beitragen, falls die Diffusionslänge bei derselben
Temperatur und Spannung in einer ausscheidungsfreien und ausscheidungsgehärteten Legierung
einen ähnlichen Wert aufweist. Mit dieser Vorgehensweise wurde die Diffusionslänge für zwei
Legierungen, eine Ni-20%Cr Legierung (Korngröße 100 µm) und eine NiCrFe-Legierung mit 0,07%
Kohlenstoff, die der Nicrofer® 6025 HT ähnelt, berechnet. Die für die Berechnung benötigten
Werte für die Legierung sind in der Tabelle 4.2 angegeben. Dabei wurden Zeitstanddaten wie
Spannungen, Temperaturen und minimale Kriechraten aus dem Zeitstandversuch für die Nicrofer®
Proben eingesetzt. Das Verhältnis zwischen den für die binäre und kohlenstoffhaltige Legierungen
berechneten Diffusionslängen über der Temperatur wurde in der Abbildung 4.20b aufgetragen.
Bei 1200 °C nähert sich LD für die Ni-Cr-Fe Legierung der ausscheidungsfreien Legierung. Die
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Abbildung 4.21: (a) Mit der Gl 2.9 berechnete Diffusionslänge LD für die TKK2 Proben aus dem
Zeitstandversuch. Die Höhe der schwarzen Balken zeigt die Diffusionslänge der Ni-Cr-Fe Legierung. (b) Aus
der gemessenen Flächengrößeverteilung der Chromkarbide berechnete Partikeldurchmesser p für die TKK2
Proben aus dem Korrosionsversuch bei 1100 °C.
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Abbildung 4.22: Vergleich zwischen dem Zeitstandversuch und der mit den temperatur- und
spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten Kriechkurven für das Nicrofer® Blech TKK1 und
TKK2 bei 1200 °C. Die durchgezogene Linien bezeichnen die aus den berechneten Kriechdehnungen
skalierten Werte.
berechneten Diffusionslängen für beide Legierungen zeigt die Abbildung 4.21a. Bei 1200 °C und
5 MPa sind die Diffusionslänge beider Werkstoffe fast gleich.
Die Karbide für TKK2-Proben wurden im Ausgangszustand und nach Auslagerung bei 1100 °C
in den mikroskopischen Aufnahmen der Proben mittels Bildverarbeitungsprogammen identifiziert.
So konnte die gesamte Fläche der Karbide im Bild ermittelt werden. Die Verteilung der Durchmesser
wurde aus den Messungen der Flächengrößen berechnet. Die Abbildung 4.21b zeigt diese Verteilung
für TKK2-Proben bis zu einer Größe von 15 µm. Im Ausgangszustand sind die Partikel überwiegend
kleiner als 7 µm. Nach 5470 h ist allerdings ein relativ großer Anteil der Partikel zwischen 7 µm und
13 µm groß. Für die mit 2,8 MPa belastete Probe verschiebt sich die Verteilung weiter zu größeren
Durchmessern. Für die hier wirksamen Spannungen gilt bei den Temperaturen 800 °C, 1000 °C und
1100 °C immer p < LD. Die Vergröberung der Karbide wird bei 1200 °C sicher stärker sein als
bei 1100 °C und, da die Diffusionslänge abnimmt, kann bei 1200 °C für eine Spannung von 4 MPa
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Abbildung 4.23: Vergleich zwischen der gemessenen und berechneten Kriechrate für das Nicrofer® Band TKK3
bei (a) 800 °C (62,5 MPa, 37 MPa und 28 MPa), (b) 1000 °C (12 MPa) und 1100 °C (5,5 MPa und 2,5 MPa)
davon ausgegangen werden, dass p ≈ LD ist. Kriechdehnungen liefern einen signifikanten Beitrag
zur Hohlraumbildung und zum Hohlraumwachstum bei 1200 °C.
Der fast fehlende Bereich der Dehnratenabnahme am Anfang des Kriechens bei 1200 °C
für Nicrofer kann damit auf die Änderung des Diffusionsvorgangs von Korngrenzendiffusion
auf Gitterdiffusion und die durch Kriechdehnungen unterstützte Hohlraumbildung verstanden
werden. Die bisher erwähnten Kriechvorgänge verstärken sich bei 1200 °C und führen zu einer
Beschleunigung der Kriechrate. Ein zusätzlicher Beitrag zu den Kriechdehnungen durch die
verschärften Diffusionsvorgänge wird hier als Grund für den fehlenden primären Kriechbereich bei
1200 °C angegeben. Dieser Beitrag sollte sich mit einem Faktor berechnen lassen. Zur Modellierung
des Kriechverhaltens bei 1200 °C wurde diese Vermutung überprüft. Aus den für die niedrigen
Temperaturen bestimmten Parametern wurden Theta-Parameter bei 1200 °C bestimmt. Wie erwartet,
wurden die Kriechdehnungen bei allen Spannungen (3 MPa, 4 MPa und 5 MPa) unterschätzt.
Allerdings war nach Skalierung der Kriechraten mit einem Faktor von 3 das Ergebnis für die
Kriechdehnungen zufriedenstellend, siehe Abbildung 4.22.
Die Parameter für TKK3 sind in der Tabelle A.2 zu finden. Die mit den temperatur- und
spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten Kriechraten für die Proben aus Nicrofer®
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Abbildung 4.24: Gefügezustand der TKK3-Probe (a) in der Probenmitte bei 800 °C, 37 MPa, 1315 h, (b) in der
Probenmitte bei 1100 °C, 5,5 MPa, 1507 h [Oechsn. 12].
Band (TKK3) bei den drei Temperaturen wurden mit den gemessenen Kriechraten in der
Abbildung 4.23 verglichen. Innerhalb einer Temperatur unterschätzt das Modell bei der niedrigsten
Spannung die Kriechrate im primären Kriechbereich. Die Dehnungen sind jedoch in dem Bereich
unterhalb der Messgenauigkeit (0,1%) des Messverfahrens. Die Dehnratenabnahme im tertiären
Kriechbereich wird, außer bei der höchsten Spannung von 62,5 MPa, für alle Spannungen
beobachtet. Im Abschlussbericht vom IfW wurde mit mikroskopischen Lichtaufnahmen gezeigt,
wie stark die interne Oxidation die TKK3-Proben angegriffen hat. Zwei Aufnahmen aus dem
Bericht zeigt die Abbildung 4.24. Die nadelförmigen Einschlüsse im Bereich der Risse wurden
als Aluminiumnitride identifiziert [Oechsn. 12], siehe Abbildung 4.24a. Nitride wurde auch in
den Rissen gefunden. Nitride führen zu einer Volumenzunahme, die zusätzlich zur Hemmung
der Kriechvorgänge durch die Oxidationsprodukte die Rissausbreitung verlangsamen kann. Die
Abbildung 4.24b zeigt die aus der Probenmitte der für 1507 h bei 5,5 MPa und 1100 °C ausgelagerten
Zeitstandprobe. Die Rissbildung an Karbiden und die Ausbreitung der Risse an den Korngrenzen ist
in der Abbildung sichtbar.
Die mit den temperatur- und spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten Kriechkurven
stellen die Abbildungen 4.25 dar. Eine gute Übereinstimmung ergibt das Theta-Modell bei den
untersuchten Spannungen und bei 800 °C, 1000 °C und 1100 °C. Der Versuch bei 37 MPa wurde für
zwei Proben durchgeführt, wobei eine große Streuung in den Kriechdehnungen gefunden wurde
( Faktor 7). In der vorliegenden Arbeit wurde die Probe mit der niedrigeren Bruchzeit gewählt.
Darüber hinaus wurden eine Probe (1000 °C und 12 MPa) längs zur Walzrichtung entnommen.
Diese Proben kriechen langsamer als die quer zur Walzrichtung entnommenen Proben, da mehr
Korngrenzen zur Verfügung stehen. Um einen erweiterten Datensatz zu haben, wurden alle
verfügbaren Daten zur Bestimmung der Theta-Parameter verwendet. Die Folge davon ist, dass
Kriechdehnungen für manche quer zur Walzrichtung entnommenen Proben bei Temperaturen und
Spannungen außerhalb des Versuchsbereichs unterschätzt werden können.
Das Modell überschätzt die Kriechdehnungen bei 1200 °C, wie in der Abbildung 4.26a zu sehen
ist. Der Verlauf der Kriechrate bei 1200 °C in der Abbildung 4.26b ähnelt den Verlauf der TKK1-
und TKK2-Proben, in dem kein deutlicher primärer Kriechbereich zu sehen ist. Allerdings
nimmt die Kriechrate für eine deutlich längere Zeit kontinuierlich ab. Hier wurde vermutet,
dass die Kriechvorgänge bei 1200 °C dieselben wie bei den TKK1- und TKK2-Proben sind.
Die beobachtete Abnahme in der Kriechrate bei der TKK3-Probe ist wiederum eine Folge des
Korrosionsangriffs. Jedoch verstärkt sich der Korrosionsangriff bei TKK3 auf Grund der höheren
Anzahl an Korngrenzen. Die Zunahme der Poren bzw. der Hohlräume mit der Spannung wurde in
den metallographischen Aufnahmen für die TKK3 Proben im Kapitel 3 gezeigt.
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Abbildung 4.25: Vergleich zwischen dem Zeitstandversuch und der mit den temperatur- und
spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten Kriechkurven für das Nicrofer® Band TKK3 bei
(a) 800 °C und (b) 1000 °C und 1100 °C.
Einfluss der Korrosion in Abgas auf das Kriechverhalten
Der Einfluss der Korrosion der in synthetischem Abgas ausgelagerten Proben auf das
Kriechverhalten wurde mit den Korrosionsversuchen untersucht. Die gemessenen Kriechdehnungen
der Korrosionsproben sind in der Abbildung 4.27a mit den Kriechdehungen der Zeitstandproben
verglichen. Kriechkurven bei vergleichbaren Spannungen wurden verwendet. Es kann kein
eindeutiger Einfluss der Korrosion in synthetischem Abgas auf das Kriechverhalten festgestellt
werden.
Bei 1100 °C gab es keine Analysedaten für die im Zeitstandversuch untersuchte Rundprobe. Es
wurde für diese Probe angenommen, dass sie sich wie die in Luft exponierte Flachprobe verhält.
Bei der in Luft exponierten Probe wurde ein niedrigerer Chromverlust (siehe Kapitel 3) auf Grund
des inneren Al2O3 Netzwerks beobachtet. Dies zeigte sich auch in der geringeren Tiefe der
karbidfreien Zone nach 1400 h im Vergleich zu der in synthetischem Abgas exponierten Probe bei
der gleichen Spannung von 3,07 MPa. Der höhere Anteil der Karbide bei der in Luft exponierten
Probe hat zur Folge, dass die Kornvergröberung stärker als bei der Korrosionsprobe verhindert wird.
Die Kriechgeschwindigkeit wird mit der höheren Anzahl der Korngrenzen in der Zeitstandprobe
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Abbildung 4.26: Vergleich zwischen dem Zeitstandversuch und der mit den temperatur- und
spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten Kriechkurven für das Nicrofer® Band TKK3 bei
(a) 1200 °C und (b) Vergleich zwischen den gemessenen Kriechraten bei 1200 °C der TKK1- und TKK2-Probe
bei 4 MPa.
ansteigen. Der Einfluss der Wanderung des durch die Auflösung der Chromkarbide freigesetzten
Kohlenstoffs ins Innere der Probe verstärkt sich mit der Größe der karbidfreien Zone. Die Entstehung
neuer Chromkarbide im Innern der Probe wird die Kriechfestigkeit erhöhen, wenn feine Karbide
entstehen. Anzumerken ist, dass nach 1400 h die Kriechdehnung der in Luft exponierten Flachprobe
sich von der in synthetischem Abgas exponierten Rundprobe nicht deutlich unterschieden hat. Es ist
nicht auszuschließen, dass der Unterschied nach längerer Zeit auftritt. Mit den Theta-Parametern
der Zeitstandversuche wurden für die Spannungen der Korrosionsversuche Kriechkurven berechnet,
siehe Abbildung 4.27b. Für die Spannungen von 3,7 MPa und 2,8 MPa liefert die Berechnung
innerhalb der Messunsicherheit zufriedenstellende Ergebnisse.
Die Korrosionsprobe von TKK3 kriecht langsamer als die Zeitstandprobe bei gleicher Spannung.
Dies ist überwiegend auf die Art der Probenentnahme zurückzuführen. Die in Luft exponierte
Probe wurde quer zur Walzrichtung entnommen während die im Abgas exponierte Probe längs
zur Walzrichtung entnommen wurde, was zu einer höheren Kriechrate im Vergleich der im Abgas
exponierten Probe führt.
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Abbildung 4.27: (a) Vergleich der Kriechdehnungen zwischen den Zeitstand- und Korrosionsversuchen für
das Nicrofer® Blech (TKK2) bei 1100 °C, (b) Vergleich zwischen dem Korrosionsversuch und der mit den
temperatur- und spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten Kriechkurven für das Nicrofer® Blech
TKK2 bei 1100 °C.
4.5.3 Gusslegierungen: 2.4879 (SCG1) und Centralloy® 60 HT R (SCG2)
Zeitstandversuche in Luft
Für die Gusslegierungen stehen Zeitstanddaten bei 1100 °C, 1200 °C und 1250 °C zur Verfügung.
Die für die Berechnungen verwendeten Parameter sind in den Tabellen A.3 und A.5 eingetragen. Die
Abbildung 4.28a und 4.28b stellt die Kriechraten bei 1100 °C für SCG1 bzw. SCG2 dar.
Bei einer vergleichbaren Spannung von etwa 11 MPa weist die Gusslegierung SCG1 eine niedrigere
Kriechrate als SCG2 im primären Kriechbereich auf. Allerdings sind die Kriechraten der beiden
Legierungen bei derselben Spannung im tertiären Bereich sehr ähnlich. Dass Karbidvergröberung
zur Minderung der Kriechfestigkeit bei den Gusslegierung am meisten beitragen, bestätigt
die mit abnehmender Spannung sinkende Bruchdehnung. Die Karbidvergröberung führt dazu,
dass die Kerbwirkung an den Schnittstellen zwischen Partikel und Korngrenze stetig zunimmt
und daher früher Risse entstehen können. Der entscheidende Faktor für die Rissentstehung ist
jedoch die akkumulierte Verformungsenergie. Die lokale Verformungsenergie ist das Produkt
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Abbildung 4.28: (a) Gemessene Kriechrate für die Gusslegierung (a) DIN 2.4879, SCG1 bei 1100 °C (11 MPa,
8 MPa und 5 MPa), (b) Centralloy® 60 HT R, SCG2 bei 1100 °C (10,9 MPa, 9,1 MPa und 7,1 MPa). Leere
Symbole bezeichnen die Bruchdehnung.
der lokalen Spannung und Dehnung. Nach derselben Zeit werden die Kerbwirkungen durch die
Karbidvergröberung in allen Proben ähnlich sein. Es steht allerdings weniger Verformungsenergie
in den mit niedrigen Spannungen belasteten Proben zur Verfügung. Nach der Risseinleitung hängt
die Wachstumsgeschwindigkeit des Risses von der Dichte der Kriechschäden ab. Bei niedrigeren
Spannungen bleibt mehr Zeit für die Entstehung solcher Kriechschäden. Darüber hinaus wird nach
einer ähnlichen Kriechdehnung wie bei den hohen Spannungen mehr Verformungsenergie verfügbar
sein, da durch den hohen Anteil der Kriechschäden höhere lokale Spannungen verursacht werden.
Daher wird für kleinere Spannungen eine geringere Bruchdehnung beobachtet.
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Abbildung 4.29: Vergleich zwischen dem Zeitstandversuch und der mit den temperatur- und
spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten Kriechkurven für (a) die Gusslegierung DIN 2.4879,
SCG1 bei 1100 °C (11 MPa, 8 MPa und 5 MPa), und für (b) die Centralloy® 60 HT R, SCG2 bei 1100 °C
(10,9 MPa, 9,1 MPa und 7,1 MPa). Leere Symbole bezeichnen die Bruchdehnung.
Für die Berechnung der Kriechkurven wurde für SCG1 ein Wert von Kt′=1,6.1010 h−1 und
QPart= 240 kJ mol−1 verwendet. In SCG1 befinden sich M6C-Karbide und es wurde beobachtet, dass
die Karbidevergröberung bzw. Auflösung bei SCG1 schneller als bei anderen Proben ist. Daher
wurden die für die TKK-Proben verwendeten Werte entsprechend geändert. Für SCG2 wurden
dieselben Werte wie bei den TKK-Proben eingesetzt.
Die Abbildung 4.29a und 4.29b vergleicht die berechneten und gemessenen Kriechdehnungen für
SCG1 bzw. SCG2 bei 1100 °C. Für die Auslagerung bei 1200 °C stellt die Abbildung 4.30 den
Vergleich dar. Das Theta-Modell bildet die Kriechdehnungen für beide Legierungen bei beiden
Temperaturen zufriedenstellend ab. Ein signifikanter Einfluss des Querschnittsverlusts nah am
Versagen zeigen alle Proben in dem steilen Anstieg der Kriechrate kurz vor dem Bruch. Aus Gl. 2.10
ergibt sich, dass für SCG2 die Einschnürung bei einer Kriechdehnung von ca. 19% beginnt. Bei allen
Zeitstanddaten findet der steile Anstieg in der Kriechrate zwischen 15%-20% statt. Daher könnte bei
SCG2 die Einschnürung den Bruch einleiten.
87
1 10 100 1000 10000
0
10
20
30
40
 Zeitstandversuch
 Theta-Modell
Zeit in h
K
rie
ch
de
hn
u
n
g
in
% 5,9 MPa
4,9 MPa
1200 °C
SCG2
Abbildung 4.30: Vergleich zwischen dem Zeitstandversuch und der mit den temperatur-
und spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten Kriechkurven für die Gusslegierung
Centralloy® 60 HT R, SCG2 bei 1200 °C (5,9 MPa und 4,9 MPa). Leere Symbole bezeichnen die
Bruchdehnung.
Einfluss der Korrosion im Abgas auf das Kriechverhalten
Die Abbildung 4.31 vergleicht die Kriechkurven der Zeitstandversuche mit den Daten aus den
Korrosionsversuchen bei 1100 °C für beide Gusslegierungen. Bei einer vergleichbaren Spannung von
4,6 MPa kriecht die Korrosionsprobe schneller als die Zeitstandprobe bei 5 MPa. Die Zeitstandprobe
ist bei einer Dehnung von 1,2% gebrochen während die Korrosionsprobe bei einer Dehnung von
2,5% noch intakt war. Die Korrosion in synthetischem Abgas beschleunigt das Kriechen bei SCG1.
Bei der mit 4 MPa belasteten Probe waren nach 4070 h keine Karbide mehr zu beobachten. In dem
gesamten Querschnitt der Probe wurden Poren beobachtet. Dieses erklärt die deutlich schnellere
Kriechrate der Korrosionsprobe im Vergleich zur der Zeitstandprobe. Die mit 1,5 MPa im Abgas
exponierte Probe kriecht etwa dreifach so schnell wie die mit 5 MPa in Luft exponierte Probe, siehe
Abbildung 4.31a.
Im Kapitel 3 wurde über die kettenförmigen Poren in der karbidfreien Zone in den SCG1-Proben
berichtet. Diese Art der Poren entstehen auf Grund der Ausgangsform der Karbide. Es besteht damit
eine inhärente Möglichkeit für die Poren zu agglomerieren. Die Tiefe der karbidfreien Zone im Abgas
im Vergleich zu in der Luft bei der mit 3,8 MPa belasteten Probe war nach 1400 h nur geringfügig
unterschiedlich. Allerdings kann anhand des höheren Chromverlustes in der im Abgas exponierten
Probe vermutet werden, dass der Unterschied nach längeren Expositionszeiten signifikant werden
kann. Die Abbildung 4.31a kann diese Behauptung zum Teil bestätigen. Auffällige Unterschiede
in den Kriechdehnungen bei allen Proben sind etwa nach 1500 h zu sehen. Daraus folgt, dass
wegen der Poren ein höherer Querschnittsverlust und eine höhere Kriechrate in den im Abgas
exponierten Proben zu erwarten sind. Darüber hinaus liegen die Probengrößen bei der Gusslegierung
in der Größenordnung der Korngröße. Die Probengeometrie spielt höchstwahrscheinlich im
Kriechverhalten der Gusslegierungen eine entscheidende Rolle. Derselbe relativ große Flächenanteil
der Poren wird bei den Flachproben eine größere Auswirkung auf die Kriechraten haben. Im
Rahmen der vorliegenden Arbeit konnte der Einfluss der Probengeometrie nicht gründlich untersucht
werden. Eine pragmatische Lösung zur Modellierung des Kriechverhaltens im Abgas wäre
die mit den Theta-Parametern der Zeitstandversuche berechneten Kriechdehnungen mit einem
Faktor zu skalieren. Die Abbildung 4.31b vergleicht die so berechneten Kriechkurven mit den
Kriechdehnungen aus den Korrosionsversuchen. Innerhalb der Messunsicherheit ist das Ergebnis
zufriedenstellend.
Die Kriechdehnungen der flachen Korrosionsproben und der runden Zeitstandprobe aus
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Abbildung 4.31: (a) Vergleich der Kriechdehnungen zwischen der Zeitstand- und Korrosionsprobe für die
Gusslegierung 2.4879 SCG1 bei 1100 °C und (b) Vergleich zwischen dem Korrosionsversuch und der mit
den temperatur- und spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten Kriechkurven für die Gusslegierung
2.4879 SCG1 bei 1100 °C.
Centralloy® bei 1100 °C und 7,1 MPa sind in der Abbildung 4.32a aufgetragen. Bei einer Dehnung
von ≈ 0,5% und nach 2000 h weichen die beiden Kriechkurven voneinander ab. Der Werkstoff
zeigt sowohl in Luft als auch in synthetischem Abgas ein ähnliches Oxidationsverhalten. Deswegen
sollten thermisch geregelte Gefügeänderungen ähnlich verlaufen. Bei SCG2 wurden Karbide
auch nach einer Auslagerung von 4070 h bis zur Oberfläche beobachtet, sodass durch die bei
der Auflösung der Karbide stattfindende Porenbildung bei SCG2 kein entscheidender Faktor ist.
Im Fall von SCG2 ließt sich die kleine Kriechgeschwindigkeit der Flachzugprobe mit den sehr
großen Körnern (1 mm) gegenüber der Probendicke (2,5 mm) erklären, da deswegen nur wenige
Korngrenzen für das Korngrenzengleiten zur Verfügung stehen. Dieser Einfluss muss weiter
untersucht werden. Darüber hinaus können die Temperaturschwankungen beim Korrosionsversuch
(ungefähr ±15 K) auch eine Rolle spielen. Für SCG2 wurde das Kriechverhalten im Abgas mit
den Theta-Parametern der Zeitstandversuche bei 1100 °C und 1085 °C berechnet und in der
Abbildung 4.32b verglichen. Die gemessenen Kriechdehnungen liegen zwischen den berechneten
Kriechdehnungen beider Temperaturen. Aus diesen Diskussionen wird der Schluss gezogen, dass
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Abbildung 4.32: (a) Vergleich der Kriechdehnungen zwischen der Zeitstand- und Korrosionsprobe für die
Gusslegierung Centralloy® 60 HT R, SCG2 bei 1100 °C und 7,1 MPa und (b) Vergleich zwischen dem
Korrosionsversuch und der mit den temperatur- und spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten
Kriechkurven für die Gusslegierung Centralloy® 60 HT R, SCG2 bei 1100 °C und 1085 °C.
eine ausführliche experimentelle und theoretische Untersuchung des Einfluss der Probengeometrie
und der Korrosion im Abgas für die Gusslegierungen benötigt wird.
Zusätzliche Ergebnisse für das Theta-Modell
Die Extrapolationsfähigkeit des Theta-Modells wurde für Spannungen und Temperaturen überprüft,
die für die Bestimmung der Parameter nicht verwendet wurden. Für die Extrapolation bezüglich der
Temperatur wurden für SCG2 die berechneten Kriechkurven bei 1250 °C und 4,21 MPa und 3,7 MPa
in Abbildung 4.33a dargestellt. Sie sind unter den gegebenen Voraussetzungen zufriedenstellend.
Im Bereich der für die Lebensdauerbewertung relevanten Dehnungen kann das Modell für diesen
Werkstoff mit Sicherheit verwendet werden.
Um der Einfluss des Temperaturwechsels auf das Kriechverhalten zu untersuchen,
wurden Zeitstandversuche mit Temperaturwechsel durchgeführt [Oechsn. 12]. Für den in der
Abbildung 4.33b gezeigten Temperaturzyklus wurden mit dem Theta-Modell Kriechdehnungen für
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Abbildung 4.33: Vergleich zwischen dem Zeitstandversuch und dem mit den temperatur- und
spannungsabhängigen Theta-Parametern berechneten Kriechkurven für (a) die Gusslegierung
Centralloy® 60 HT R, SCG2 bei 1250 °C (4,21 MPa und 3,7 MPa), (b) Nicrofer® 6025 HT, TKK2 mit
Temperaturwechsel (900 °C (1 h) und 1100 °C (2 h) (4,6 MPa und 7 MPa). Leere Symbole bezeichnen die
Bruchdehnung.
die TKK2-Proben bei 7 MPa und 4,6 MPa berechnet. Während das Modell ein zufriedenstellendes
Ergebnis bei 7 MPa liefert, unterschätzt das Modell die Kriechdehnungen ab einer Kriechdehnung
von etwa 5%. Jedoch bestätigen diese Ergebnisse wiederum, dass die Kriechmechanismen bis
1100 °C richtig identifiziert wurden. Die Berücksichtigung der Vergröberung der Karbide lassen die
Werkstoffalterung modellieren, sodass deren Einfluss auf die Kriechdehnung berechnet werden
kann. Selbstverständlich spielen bei längeren Laufzeiten andere Wechselwirkungen eine Rolle, die in
einer höheren als berechneten Kriechdehnung bei 4,6 MPa resultieren.
91
4.6 Anwendung des Korrosionsmodells auf die untersuchten Werkstoffe
Der aus den Chromverarmungsprofilen bestimmte Chromverlust der Proben von Nicrofer®6025 HT
(TKK1, TKK2, TKK3) und 2.4879 SCG1 wurde mit den im Kapitel 3 angegebenen linearen
Zeitabhängigkeiten beschrieben.
mCr
A
= kt (4.12)
Der Chrommassenstrom an der Grenze Metall-Oxid entspricht damit
JCr =
dmCrA
dt = k. (4.13)
Unter Berücksichtigung des schnelleren anfänglichen Chromverlusts wurden zwei Verlustraten
definiert:
t ≤ t1, JCr = k1 (4.14)
t > t1, JCr = k2
t1 entspricht der kürzesten Expositionsdauer. Zur Bestimmung des Diffusionskoeffizienten wurde
in der Regel das Konzentrationsprofil der Proben bei t1 verwendet. Es wurden insbesondere bei
den Proben mit den kleinsten Chromverlusten flache Profile oder ein Konzentrationsmaximum
beobachtet. Darum wurde für die Anpassung das Profil nach einer längeren Expositionsdauer
verwendet. Für t > t1 wurde das Diffusionsprofil bei t1 als Startprofil und t1 als Startzeit
gewählt. Es wurde im Kapitel 3 erläutert, dass Chrom nur aus der karbidfreien Zone an die
Oberfläche transportiert wird. Die Auflösung der Karbide setzt Chrom frei, das dann für die
Oxidation zur Verfügung steht. Damit ist die Grenze zwischen der karbidfreien Zone und dem
Austenit-Karbid-Zweiphasengefüge im Probeninneren eine Chromquelle, die sich zeitabhängig im
Raum verschiebt.
Bei der Diskussion der experimentellen Befunde der Korrosionsversuche im Kapitel 3 wurden
die Vorgänge erwähnt, die zu den von den üblichen Verarmungsprofilen abweichenden flachen
Konzentrationsprofilen bei den Nicrofer Proben führen. Die Wechselwirkungen zwischen Chrom,
Aluminium und Kohlenstoff beeinflussen die Diffusionsvorgänge. Um diese Vorgänge genau zu
modellieren, muss der Einfluss der Auflösung der Karbide berücksichtigt werden. Dies erfordert
thermodynamische Daten zur Bestimmung der Phasengleichgewichte. In dieser Arbeit wurde ein
vereinfachter Ansatz gewählt. Zur Berechnung der Chromverarmung wurden die Randbedingungen
angepasst. Da die Chromkonzentration sich im Zweiphasengebiet (Austenit-Karbid) nicht ändert
(siehe Kapitel 3), wurden ein Rand der Probe als die Oberfläche und der andere Rand als die
Grenze der karbidfreien Zone im Probeninneren gesetzt. Für diese Grenze wurde angenommen,
dass das Chromprofil hier ein Maximum hat, die Ableitung also verschwindet und damit auch der
Chrommassenstrom. Die Randbedingung in der Gl. 2.59 wurde wie folgend geändert,
∂wCr(XKfZ, t)
∂x = 0, (4.15)
wobei XKfZ die Tiefe der karbidfreien Zone ist. Die Berechnung der Chromkonzentrationsprofile
mit diesen Randbedingungen erfordert, dass neben den Chromverlustraten auch experimentelle
Informationen über die zeitliche Änderung der Tiefe der karbidfreien Zone vorliegen. Falls die
zeitliche Änderung der Tiefe der karbidfreien Zone sich mathematisch wie folgt darstellen lässt,
XKfZ = (kKfZt)n , (4.16)
wobei kKfZ eine Konstante ist, kann die Differentialgleichung Gl. 2.56 numerisch gelöst werden. In
dieser Arbeit wurde jedoch die Tiefe der karbidfreien Zone jeweils für den berechneten Zeitpunkt
entsprechend dem gemessenen Wert gesetzt.
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4.6.1 Chromoxidbildner: Nicrofer® Blech TKK2 und Band TKK3, Gusslegierung
2.4879 SCG1
Bei den Proben aus dem Nicrofer® Blech TKK2 konnte das Chromkonzentrationsprofil der
unbelasteten Probe nach 1400 h für die Bestimmung des Diffusionskoeffizienten verwendet
werden. Bei der unbelasteten Probe von TKK3 nach 1400 h Auslagerung zeigte das
Chromkonzentrationsprofil ein ausgeprägtes Maximum. Daher wurde zur Bestimmung des
Diffusionskoeffizienten das Konzentrationsprofil bei 2,5 MPa und 1400 h verwendet. Die Tiefe
der karbidfreien Zone nach 1400 h betrug 645 µm. Im Falle der Gusslegierung SCG1 wurde
das Chromkonzentrationsprofil der unbelasteten Probe nach 700 h für die Bestimmung des
Diffusionskoeffizienten verwendet. Die angepassten Konzentrationsprofile für die jeweiligen
Proben zeigt die Abbildung 4.34a. Die Chromverlustrate und der bei der Profilanpassung erhaltene
Diffusionskoeffizient ist der Tabelle 4.3 am Ende von diesem Kapitel zu entnehmen.
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Abbildung 4.34: (a) Experimentell gemessene Chromverarmungsprofile (Symbole) und mit dem Modell
angepasste Profile für Nicrofer® 6025 HT TKK2 (unbelastet, 1400 h), Nicrofer® 6025 HT TKK3 (2,5 MPa,
1400 h) und die Gusslegierung SCG1 (unbelastet, 700 h), (b) Mit dem Modell und mit den in Tabelle 4.3
angegebenen Parametern berechnete Chromverarmungsprofile für Nicrofer® 6025 HT TKK2 (unbelastet,
5470 h), die Gusslegierung SCG1 (unbelastet, 1400 h) und die Gusslegierung SCG1 (unbelastet, 5470 h)
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Abbildung 4.35: Mit dem Modell und mit den in Tabelle 4.3 angegebenen Parametern berechnete
Chromverarmungsprofile für (a) Nicrofer® 6025 HT TKK2 (2,8 MPa, 1400 h), Nicrofer® 6025 HT
TKK3 (2,5 MPa, 5470 h) und die Gusslegierung SCG1 (3,3 MPa, 1400 h und 5470 h), (b) Nicrofer® 6025 HT
TKK2 (1,5 MPa, 5470 h) und die Gusslegierung SCG1 (1,5 MPa, 5470 h)
Die bestimmten Diffusionskoeffizienten wurden nun verwendet, um die Profile für die
unbelasteten Proben bei längeren Auslagerungszeiten und für die belasteten Proben zu bestimmen.
Den Vergleich zwischen den berechneten und gemessenen Verarmungsprofilen für die unbelastete
TKK2-Probe nach 5470 h zeigt die Abbildung 4.34b. Das Modell bildet die Chromverarmung in
der karbidfreien Zone für die unbelastete Probe bei längeren Auslagerungszeiten gut ab. Trotz der
komplexeren Vorgänge liefert der gewählte Ansatz zufriedenstellende Ergebnisse. Die Berechnungen
schätzen die Chromverarmung für die längeren Auslagerungszeiten von 1400 h und 5470 h der
SCG1-Proben in der karbidfreien Zone zufriedenstellend ab, wie die Abbildung 4.34b zeigt.
Während das berechnete Chromverarmungsprofil bei der mit 2,8 MPa belasteten TKK2-Probe
mit dem gemessenen Profil gut übereinstimmt, ist die Abweichung vom gemessenen Profil bei
der mit 2,5 MPa belasteten TKK3-Probe groß, siehe Abbildung 4.35a. Auffällig ist, dass bei
Abständen kleiner 0,2 mm das experimentelle Profil stärker abfällt. Die Gründe dafür konnten in
dieser Arbeit nicht geklärt werden. Für die mit 3,3 MPa belasteten SCG-1 Proben wurde für eine
Auslagerungszeit von 1400 h ein zufriedenstellendes Ergebnis erzielt. Dagegen ist das Ergebnis für
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die längere Zeit von 5470 h weniger befriedigend. Das komplexe Gefüge erschwert die Ermittlung
der Konzentrationen und der Tiefe der karbidfreien Zone bei SCG-1, sodass eine Diskussion der
Gründe für die Abweichungen hier überflüssig ist.
Um die Spannungsabhängigkeit des Chromverlusts zu überprüfen, wurde für die niedrigste
Versuchsspannung von 1,5 MPa die Chromverarmung für längere Zeiten bestimmt. Da der
experimentell bestimmte Chromverlust nur für diese Expositionszeit vorliegt, wurde eine
Chromverlustrate folgende Weise berechnet. Eine Spannungsabhängigkeit der anfänglichen
Chromverlustrate wurde empirisch wie folgt modelliert,
ln k1
1g cm−2 h−1
= c2ln
σ
1MPa
+ c1. (4.17)
Als Verlustrate k2 wurde der arithmetische Mittelwert der Verlustraten der unbelasteten und der
mit 2,8 MPa belasteten TKK2-Probe angenommen. Es wurde dieselbe Tiefe der karbidfreien Zone
wie für die mit 2,8 MPa belastete Probe angenommen. Es ergibt sich damit ein Chromverlust bei
5470 h von 0,02167 g cm−2. Er ist höher als der gemessene Chromverlust von 0,01659 g cm−2,
daher liegt das berechnete Chromkonzentrationsprofil bei kleineren Werten als das gemessene, siehe
Abbildung 4.35b. Eine Chromverlustrate für die Spannung 1,5 MPa aus den Raten der unbelasteten
und mit 3,3 MPa belasteten SCG1-Probe wurde berechnet. Es ergab sich ein Chromverlust von
0,0413 g cm−2 für die Zeit 5470 h. Er ist niedriger als der experimentell beobachtete Chromverlust
von 0,0528 g cm−2. Daher liegt das damit berechnete Chromkonzentrationsprofil für die SCG1-Probe
höher als das gemessene Profil, siehe Abbildung 4.35b.
4.6.2 Aluminiumoxidbildner: Gusslegierung Centralloy® 60 HT R SCG2
Für SCG2 wurden hier nicht die relative Aluminiumänderung sondern Aluminiumkonzentrationsprofile
dargestellt, da sich Aluminiumoxid ausschließlich bei SCG2 bildet. Die Zeitabhängigkeit des
Aluminiumverlusts im Versuch zeigte einen anfänglichen steilen Verlauf und daran anschließend
keine lineare Abhängigkeit von der Zeit. Die Streuung der Daten ist hoch, ebenso ist die relative
Unsicherheit hoch aufgrund der niedrigeren Aluminiumkonzentration. Im Experiment wurde bei der
belasteten Probe nach 4070 h ein höherer Aluminiumverlust als nach 5470 h beobachtet. Dennoch
wurde mit linearen Verlustraten k1 und k2 gerechnet.
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Abbildung 4.36: Experimentell gemessenes Aluminiumkonzentrationssprofil (Symbole) und mit dem Modell
angepasstes Profil für die Gusslegierung Centralloy® 60 HT R SCG2 (unbelastet, 1400 h)
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Abbildung 4.37: Mit dem Modell und mit den in Tabelle 4.3 angegebenen Parametern berechnete
Aluminiumverarmungsprofile für die Gusslegierung Centralloy® 60 HT R SCG2 (unbelastet, 5470 h)
Der Diffusionskoeffizient wurde mittels Anpassung an das Konzentrationsprofil der unbelasteten
Probe nach 1400 h bestimmt. Die Abbildung 4.36 zeigt die Ergebnisse der Anpassung und die
Abbildung 4.37 stellt die Ergebnisse der Modellrechnungen für die unbelastete Probe dar.
Bei den Berechnungen wurde eine lineare Abhängigkeit der Aluminiumverlustrate angenommen.
Damit wurde die Verlustrate k2 für 4070 h unterschätzt. Die kleineren berechneten Konzentrationen
der unbelasteten Probe nach 4070 h in der Abbildung 4.38 sind darauf zurückzuführen. Dieses gilt
auch für die belasteten Proben. Die Verlustraten für die Probe bei 7,1 MPa wurde wie bei TKK2
und SCG1 mit der Gl. 4.17 bestimmt. Die Probendicke war hier 2,5 mm. Der Vergleich zwischen
Experiment und Berechnung ist in der Abbildung 4.39 aufgetragen. Unter der Annahme der
Spannungsabhängigkeit des Aluminiumverlusts ist das Ergebnis zufriedenstellend.
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Abbildung 4.38: Mit dem Modell und mit den in Tabelle 4.3 angegebenen Parametern berechnete
Aluminiumverarmungsprofile für die Gusslegierung Centralloy® 60 HT R SCG2 bei 4,5 MPa (1400 h, 4070 h,
5470 h)
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Abbildung 4.39: Mit dem Modell und mit den in Tabelle 4.3 angegebenen Parametern berechnete
Aluminiumverarmungsprofile für die Gusslegierung Centralloy® 60 HT R SCG2 bei 7,1 MPa, 5470 h
Tabelle 4.3: Experimentell bestimmte Verlustraten und die mittels Anpassung erhaltenen
Diffusionskoeffizienten
Werkstoff
(deckschicht-
bildendes
Element
Spannung
in MPa t1 in h
Verlustrate k1
bei t ≤ t1
in g cm−2 h−1
Verlustrate k2
bei t > t1
in g cm−2 h−1
Diffusionskoeffizient
in m2 s−1
TKK2
(Cr) 0 1400 6,572 10
−06 1,302 10−06 3,265 10−14
TKK2
(Cr) 2,8 1400 1,064 10
−05 1,302 10−06 3,265 10−14
TKK3
(Cr) 2,5 1400 1,093 10
−05 1,695 10−06 1,683 10−13
SCG1
(Cr) 0 700 8,260 10
−06 6,117 10−06 1,230 10−14
SCG1
(Cr) 3,3 1400 1,258 10
−05 5,903 10−06 1,230 10−14
SCG2
(Al) 0 1400 2,100 10
−06 9,760 10−07 7,004 10−14
SCG2
(Al) 4,5 1400 4,709 10
−06 5,478 10−07 7,004 10−14
4.6.3 Schlussfolgerung zum Kapitel
Die wahrscheinlichen Kriechmechanismen in den Werkstoffen im untersuchten Spannungs- und
Temperaturbereich wurden identifiziert. Der Zusammenhang der Mechanismen zum Theta-Modell
wurde diskutiert. Es hat sich gezeigt, dass das Theta-Modell für bei konstanter Last ermittelte
Kriechkurven erfolgreich eingesetzt werden kann. Das modifizierte Theta-Modell kann in Betracht
der auftretenden Schädigungsmechanismen für die Berechnung des Kriechverhaltens bei den
untersuchten Werkstoffen mit gewisser Sicherheit im in der vorliegenden Arbeiten untersuchten
Spannungs- und Temperaturbereich eingesetzt werden.
Der Transport von Chrom in Richtung der Oberfläche wird durch den Gradienten des chemischen
Potenzials angetrieben. Das Gefüge unterhalb der Deckschicht in den beiden Legierungen
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Nicrofer® 6025 HT und 2.4879 erfordert aufgrund der Mehrphasigkeit die Berücksichtigung
der Phasengleichgewichte, um die Diffusionsprozesse genauer zu modellieren. Der Einfluss der
inneren Oxide und der Entstehung der karbidfreien Zone wegen der Auflösung der Chromkarbide
sind Vorgänge, die sich mit einem einfachen konzentrationsbestimmten Diffusionsmodell mit
konzentrationsunabhängigem Diffusionskoeffizienten nicht darstellen lassen. Der Bereich der
inneren Oxidation wurde bei der Modellierung nicht berücksichtigt. Die Berechnungen haben die
Konzentration in diesem Bereich unterschätzt. Die Modellierungsvorgehensweise liefert jedoch
zufriedenstellende Ergebnisse für die Chromkonzentration an der Metall-Oxid Schnittstelle, die
als das Kriterium für die Lebensdauerprognose eingesetzt wurde. Trotz der starken Schwankung
des experimentell bestimmten Aluminiumverlusts kann das Modell die Konzentrationsprofile
ausreichend gut beschreiben. Die verwendete empirische Spannungsabhängigkeit der Verlustraten
hat zu keinen befriedigenden Ergebnissen geführt.
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5 Prozedur zur Lebensdauerprognose
Im Kapitel 4 wurden die Modelle zur Berechnung der Schädigungsmechanismen Kriechen und
Korrosion beschrieben. In diesem Kapitel wird eine Methode zur Bewertung der Lebensdauer von
HT-Anwendungen entwickelt, die diese Modelle verwenden. Die in der Praxis häufig eingesetzten
Verfahren zur Bewertung der Lebensdauer wurden im Kapitel 2 diskutiert.
Kriechen und Korrosion sind für die hier untersuchten HT-Anwendungen von Relevanz.
Jeder Schädigungsmechanismus trägt zur gesamten Schädigung bei. Der Anteil eines
Schädigungsmechanismus zur Minderung der Lebensdauer wird mit dem für den Mechanismus
relevanten Kriterium beschrieben. In Hinsicht auf die Lebensdauerminderung durch Kriechen ist
zum Beispiel die Zeit bis zum Erreichen einer vorgegebenen Dehngrenze bedeutend. Aus der Sicht
der Korrosion ist die Konzentration des Elements maßgeblich, das die schützende Oxidschicht bildet.
Unter der Annahme, dass die beiden Prozesse sich nicht gegenseitig beeinflussen, können für die
Berechnung der gesamten Schädigung die Schadensanteile der beiden Mechanismen superponiert
werden.
Die Lebensdaueranteilregel setzt voraus, dass das Lebensdauerkriterium von den
Betriebsbedingungen unbeeinflusst bleibt. Falls die Zeit zu einer vorgegebenen Dehngrenze
durch eine erhöhte Spannung oder Temperatur abnimmt, wird für das Kriechen die mit der
Lebensdaueranteilregel bestimmte Lebensdauer deutlich überschätzt, wie im Schlussbericht vom
IfW gezeigt wurde [Oechsn. 12]. Darüber hinaus unterscheidet die Berechnung der Kriechdehnungen
nicht zwischen einer Druck- und Zugspannung. Falls unter einer Druckspannung die Kriechrate
abnimmt, wird die Lebensdauer unterschätzt. Zusätzliche Schädigungen außer Karbidvergröberung
durch Gefügeänderungen werden nicht berücksichtigt. Darüber hinaus hat sich die vorliegende
Arbeit auf Korrosionsversuche bei 1100 °C beschränkt. Zu den Berechnungen für andere
Temperaturen müssen weitere Versuche bei entsprechenden Temperaturen durchgeführt werden.
Die Änderung in der Verlustrate wegen des Temperaturwechsels kann wiederum mittels Daten
aus isothermen Versuchen nur beschränkt berücksichtigt werden. Dafür werden dann zyklische
Oxidationsversuche benötigt.
Daraus folgt, dass bei Wechselwirkungen zwischen Kriechen und Korrosion die Lebensdauer
wahrscheinlich überschätzt wird. Die im Rahmen des Projektes durchgeführten Versuche erlauben
nur eine Aussage über einen Unterschied im Einfluss der Korrosion, der durch verschiedene
Atmosphären, Luft oder Abgas verursacht wird.
5.1 Entkoppelte Betrachtung der Schadensmechanismen
Wie oben diskutiert, werden die Anteile der Schädigung durch Kriechen und Korrosion getrennt
berechnet.
Kriechen
4t j sei die Zeit eines Betriebsintervalls j mit bestimmten Betriebsbedingungen. tDG sei die Zeit bis
zum Erreichen der Dehngrenze unter denselben Bedingungen. Mit der Anteilsregel ergibt sich der
folgende Lebensdaueranteil für das Intervall,
S j =
4t j
tDG
. (5.1)
Die Zeit bis zur Dehngrenze bei einer Spannung und Temperatur kann mit dem Theta-Modell
berechnet werden. Eine Minimierung des Wertes zt liefert die Zeit t∗ bis zum Erreichen der
vorgegebenen Dehngrenze ε∗, wobei εm die mit dem Theta-Modell berechnete Kriechdehnung ist:
zt = ε
∗− εm. (5.2)
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Die Addition der in der Gl. 5.1 gegebenen Anteile S j für die gesamten Betriebsdauer ergibt die
anteilige Lebensdauer.
Korrosion in synthetischem Abgas
Die Unterschreitung einer kritischen Konzentration, wkritisch des oxidbildenden Elements wurde
als Kriterium für das Werkstoffversagen hinsichtlich der Korrosion im Abgas angewendet. Die
kritische Konzentration ist die kleinste Konzentration an der Grenze Metall-Oxid, die zur Bildung
der Deckschicht nötig ist. In Anlehnung an Gl. 5.1 wird folgender Schadensanteil definiert,
SKorrosion =
w−w0
wkritisch−w0
. (5.3)
Die Konzentration an der Grenze Metall-Oxid wird mit der im Kapitel 4 beschriebenen Methode
berechnet. Die Spannungsabhängigkeit des anfänglichen Metallverlusts wurde empirisch wie folgt
abgebildet,
ln k1
g cm−2 h−1
= ak +bkln
σ
MPa
, (5.4)
k1 ist die anfängliche Verlustrate. Die gewählte Spannungsabhängigkeit basiert auf dem beobachteten
Zusammenhang zwischen der anfänglichen Metallverlustrate und der mechanischen Beanspruchung.
Die anfängliche Verlustrate ist mit steigender Spannung angestiegen. Dies ist darauf zurückzuführen,
dass die Anfangsdehngeschwindigkeit für höhere Spannungen größer ist. Die primäre Kriechrate ist
im Theta-Modell durch das Produkt θ1θ2 gegeben. Die Gl. 5.4 verwendet jedoch eine schwächere
Spannungsabhängigkeit als die der Gl. 4.6. Die Ergebnisse der oben beschriebenen Prozedur zur
Lebensdauerprognose werden im folgenden Teil des Kapitels vorgestellt.
Die bei den untersuchten Werkstoffen beobachteten Wechselwirkungen zwischen Kriechen
und Korrosion wurden im Kapitel 3 und Kapitel 4 diskutiert. Unterschiedliche Einwirkungen der
Korrosionsvorgänge in synthetischem Abgas auf das Kriechverhalten wurden beobachtet. Bei dem
Blech aus Nicrofer (TKK1 & TKK2) konnte kein Unterschied im untersuchten Spannungs- und
Temperaturbereich festgestellt werden. Auf Grund der unterschiedlichen Art der Probenentnahme
bei den Proben aus Bandmaterial konnte keine Aussage über den Einfluss der Abgaskorrosion
getroffen werden. Die Kriechgeschwindigkeit der Korrosions- und Zeitstandprobe wichen für den
Gusswerkstoff Centralloy bei längeren Expositionszeiten voneinander ab. Für die Gusslegierung
2.4879 SCG1 hat Korrosion das Kriechen stark beschleunigt. Der Einfluss des Kriechens auf die
Korrosion zeigte sich in dem höheren anfänglichen Metallverlust bei höherer Spannung für alle
Werkstoffe.
Die mechanische Beanspruchung hat die Metallverlustraten bei längeren Expositionszeiten im
untersuchten Spannungs- und Temperaturbereich nur geringfügig beeinflusst. Hinsichtlich der
Korrosion wurden die Anfangschromverlustrate k1 und die im stationären Zustand auftretende
Chromverlustrate k2 der TKK1, TKK2, TKK3 und SCG1 Proben bei 1100 °C in der Abbildung 5.1a
und 5.1b eingetragen. Die Anfangschromverlustrate bei den belasteten Proben ist höher als bei den
unbelasteten Proben. Die sowohl in Luft als auch im Abgas erfassten Kriechkurven beinhalten den
Einfluss der entsprechenden Oxidationsvorgänge auf das Kriechverhalten. Die Auswirkung der
Kriechdehnungen auf den Oxidationsfortschritt wurde durch den hohen anfänglichen Chromverlust
zum Teil abgebildet. Damit besteht eine inhärente Kopplung der Schädigungsmechanismen in den
verwendeten Modellen. Folgend daraus wurde in dieser Arbeit die Lebensdauerprognose mittels
einer entkoppelten Betrachtung der Schädigungsmechanismen durchgeführt.
Die Lebensdauerprozedur wurde in Form eines Flussdiagramms in der Abbildung 5.2 und 5.3
bezüglich der Kriech- bzw. Korrosionsschädigung dargestellt. Für die Kriechschädigung werden
im Intervall j die auftretende maximalen Spannungen σmax, j bei einer Temperatur Tj und im
Zeitintervall t j berechnet. Die Zeit bis zu einer Kriechdehnung von 2% bei σmax, j und Tj wird mit
dem Theta-Modell bestimmt. Gleichzeitig wird geprüft ob die Spannung σmax, j größer als die
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Abbildung 5.1: (a) Anfangschromverlustrate k1 der unbelasteten und belasteten Proben von TKK1, TKK2 und
SCG1 bei 1100 °C, (b) Chromverlustrate k2 der unbelasteten und belasteten Proben von TKK1, TKK2 und
SCG1 bei 1100 °C
Grenzspannung. Die Grenzspannung ist die temperaturabhängige Spannung, bei deren Überschreiten
der Werkstoff sich im tertiären Kriechbereich befindet. Folgend wird der Lebensdaueranteil
bezüglich der Kriechschädigung S j für das Zeitintervall 4t j berechnet. Falls S j > 1 ist, wird es als
Lebensdauerende bezeichnet. Im gegenteiligen Fall wird die Prozedur für das nächste Intervall j+1
wiederholt.
Im Falle der Korrosionsschädigung wird im Intervall j das Konzentrationsprofil des Elementes
(Cr/Al) berechnet, das die Deckschicht bildet. Wie oben gezeigt, wird mit der berechneten
Konzentration an der Metall-Oxid Schnittstelle und der kritischen Elementkonzentration SKorrosion
bestimmt. Die Prozedur wird wiederholt, falls SKorrosion < 1 ist. Falls SKorrosion > 1 ist, wird die
aktuelle Zeit ausgegeben.
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Abbildung 5.2: Flussdiagramm der Lebensdauerprozedur zur Berechnung des Schadenanteils hinsichtlich des
Kriechens
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Abbildung 5.3: Flussdiagramm der Lebensdauerprozedur zur Berechnung des Schadenanteils hinsichtlich der
Korrosion
5.2 Bedeutung des Übergangs in den tertiären Kriechbereich
Zur Bewertung der Lebensdauerprognose für die untersuchten Werkstoffe hinsichtlich des
Kriechverhaltens wurde die 2% Kriechdehnung und die 10% Kriechdehnung herangezogen. Den
in den Zeitstandversuchen gemessenen Zeiten bis zu den Dehngrenzen wurden Fehlerbalken
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entsprechend den hier gegebenen Messunsicherheiten bezüglich der Zeiten bis zur 0,5% und 1%
Kriechdehnung zugeordnet [Scholz 02]. Die gesamte Messunsicherheit in den Zeiten auf Grund der
Messunsicherheiten in der Spannung, der Temperatur und der Referenzlänge betrug maximal 21%
für den kontinuierlichen Versuchsbetrieb und 32% für die unterbrochenen Versuche.
Für die bei 800 °C mit 69 MPa belastete TKK2-Probe wird in Abbildung 5.4 die Aufteilung in
Primär-, Übergangs- oder Tertiärbereich exemplarisch gezeigt. Der Übergangsbereich beginnt, wenn
die Dehnrate nach einem Minimum wieder ansteigt oder aber konstant bleibt. Für das Ende des
Übergangsbereiches wurde die Zeit gewählt, bei der die Dehnrate 10% über der minimalen Dehnrate
liegt. Von Bedeutung für die Lebensdauerbewertung ist, ob die Dehngrenze bereits im Tertiärbereich
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Abbildung 5.4: Einteilung in Kriechbereiche bei einer Probe von TKK2
liegt, da dann bereits mit Kriechschädigung zu rechnen ist. Für die bei 800°C und 69 MPa belastete
Probe von TKK2 ist in Abbildung 5.4 die vorgenommene Aufteilung in drei Kriechbereiche
exemplarisch gezeigt. Der Übergangsbereich beginnt, wenn die Dehnrate nach einem Minimum
wieder ansteigt oder konstant bleibt. Für das Ende des Übergangsbereichs wurde die Zeit gewählt,
bei der die Dehnrate um 10% über die minimale Dehnrate angestiegen ist. Für die berechnete
Chromkonzentration an der Grenze Metall-Oxid wurde der Fehler bestimmt. Bei einer konstanten
Verlustrate k kann gezeigt werden, dass [Pillai 2012],
4wCr/Al ∝ k. (5.5)
Dies bedeutet, falls er die gesamte Unsicherheit in der Verlustrate ist, wird sie gleich der Unsicherheit
in der relativen Chromänderung sein. Die Unsicherheit in der Massenkonzentration em bei einer
Ausgangskonzentration w0 ist,
em = erw04wCr/Al. (5.6)
Eine Unsicherheit von 10% in der Verlusrate kann zu einer Unsicherheit von 1-3% in der
Berechnung der Massenkonzentration führen. Bei der Auswertung der Berechnungen der
Chromkonzentrationsprofile sind diese Unsicherheiten zu berücksichtigen.
Nicrofer® Blech TKK1 & TKK2 und Band TKK3
Die mit dem Theta-Modell berechneten Zeiten bis zur Dehngrenze von 2%, t2%, und 10%, t10%,
für das Blech aus Nicrofer sind in Abbildung 5.5a und 5.5b zusammen mit den experimentellen
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Daten in Abhängigkeit von der Spannung und Temperatur aufgetragen. Abgesehen davon,
dass der Parametersatz übergreifend für TKK1 und TKK2 bestimmt wurde, liefert das Modell
zufriedenstellende Ergebnisse bei allen Temperaturen. Für die Ergebnisse der Berechnung von t2%
und t10% für 1200 °C wurden die mit den Theta-Parametern berechneten Kriechdehnungen skaliert,
wie im Kapitel 4 gezeigt wurde.
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Abbildung 5.5: Mit den Theta-Parametern der Zeitstandversuche berechnete (a) t2% Zeit und (b) t10% Zeit
für TKK1 und TKK2 zwischen 800 °C und 1200 °C; Offene Symbole: Zeitstandversuche, gefüllte Symbole:
Theta-Modell
Für das Band aus Nicrofer wurden die Zeiten bis zum Erreichen einer Dehnung von 2%, t2%,
und 10%, t10%, in der Abbildung 5.6a und 5.6b mit den bei den Zeitstandversuchen gemessenen
Zeiten verglichen. Trotz der für TKK3 verfügbaren beschränkten Daten liefert die Spannungs- und
Temperaturabhängigkeit aus Gl. 4.6 brauchbare Ergebnisse bis 1200 °C. Die t2% Zeit für 1200 °C
wurde aus den Daten der von allen Temperaturen erhaltenen Koeffizienten gerechnet. Das Modell
unterschätzt bei 1200 °C die t10% Zeit, was auf die überschätzte Kriechdehnung zurückzuführen ist
(siehe Kapitel 4).
Die Abbildung 5.7a bezeichnet die Kriechbereiche, in dem der Werkstoff sich nach einer 2%
Kriechdehnung befindet. Die Grenzspannung für den Übergang in den tertiären Kriechbereich
hinsichtlich der 2% Kriechdehnung für das Nicrofer® 6025 HT Blech bei 800 °C liegt zwischen
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Abbildung 5.6: Mit den Theta-Parametern der Zeitstandversuche berechnete (a) t2% Zeit und (b) t10% Zeit
für TKK1 und TKK2 zwischen 800 °C und 1200 °C; Offene Symbole: Zeitstandversuche, gefüllte Symbole:
Theta-Modell
32 MPa und 49 MPa. Bei 1000 °C betrug die Grenzspannung etwa 14 MPa. Wie im Kapitel 4 erwähnt
wurde, hat der Werkstoff bei 1200 °C bis zu einer Kriechdehnung von 10% eine konstante Kriechrate,
sodass eine Aufteilung der Bereiche bei 1200 °C nicht aussagekräftig ist. Die 10% Kriechdehnung
wurde bei allen Spannungen und Temperaturen bis 1100 °C im tertiären Kreichbereich erreicht.
Die Kriechbereiche für die 2% Dehnung bei TKK3 zeigt die Abbildung 5.7b. Bei 800 °C und 37 MPa
liegt die 2% Dehnung noch im Übergangsbereich, während bei 62,5 MPa die 2% Dehnung im
tertiären Bereich liegt. Die bei 1100 °C und mit 12 MPa belastete Zeitstandprobe bleibt bezüglich
der t2% Zeit im Übergangsbereich. Nach 2% Dehnung lagen die in synthetischem Abgas exponierten
Proben für TKK3 bei 1100 °C und bei drei Spannungen, 3,6 MPa, 2,5 MPa und 1,5 MPa, noch im
primären Kriechbereich. Dies ist auf die im Kapitel 3 erläuterte andersartige Probenentnahme der
Korrosionsproben zurückzuführen. Die Zeitstandprobe liegt bereits bei 1100 °C und 5,5 MPa im
tertiären Bereich. Die 10% Kriechdehnung der Zeitstandproben wurde bei allen Spannungen und
Temperaturen im tertiären Kriechbereich erreicht.
Die Schädigung durch die Korrosion in synthetischem Abgas wurde, wie in der Gl 5.3
gezeigt, quantifiziert. Die Ergebnisse zur Modellierung des Korrosionsverhaltens wurden im
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Abbildung 5.7: Kriechbereich bei 2% Kriechdehnung für das (a) Nicrofer® 6025 HT Blech TKK1 und TKK2
zwischen 800 °C und 1200 °C und für das (b) Nicrofer® 6025 HT Band TKK3 zwischen 800 °C und 1200 °C;
leeres Symbol: primär, Kreissymbol: sekundär, Kreuzsymbol: tertiär
Kapitel 4 diskutiert. Wie im Kapitel 4 erwähnt, unterschätzt das Modell die Konzentration an der
Metall-Oxid Grenze. Dies gilt ebenfalls für die mit 2,8 MPa belastete Probe bei 1400 h und 5470 h.
Für die mit 1,5 MPa belastete Probe wurde die Chromverlustrate k1 mit der Gl 5.4 bestimmt.
Der Mittelwert der Verlustraten bei 0 MPa und 2,8 MPa dient als die Verlustrate bei längeren
Expositionszeiten k2. Der Wert für die kritische Konzentration ist aus experimentellen Erfahrungen
mit dem Werkstoff und den Kenntnissen über den Werkstoff herzuleiten. Für Ni-Fe-Cr Legierungen
wurde aus Experimenten ein Wert von 10% bei 1000 °C für die kritische Chromkonzentration
angegeben [Croll 69]. Da die Berechnung zum Korrosionsverhalten von TKK3 ausschließlich für
2,8 MPa im Kapitel 4 durchgeführt wurde, konnte der Einfluss der Spannung nicht bewertet werden.
Die Chromkonzentration an der Metall-Oxid Grenze bei 2,8 MPa wurde im Kapitel 4 angegeben.
Gusslegierungen: 2.4879 SCG1 und Centralloy® 60 HT R SCG2
Auf Grund des dünnen Datensatzes bei SCG1 und weil die Zeitstandprobe bei 5 MPa bereits bei
einer Dehnung von 1,2% gebrochen ist, wurden die Zeiten bis zur Dehngrenze für SCG1 außer
Betracht gelassen. Die Zeiten t2% und t10% für die Gusslegierung Centralloy® bei 1100 °C, 1200 °C
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und 1250 °C und für verschiedene Spannungen zeigt die Abbildung 5.8a und 5.8b. Die bestimmten
Zeiten bei 1100 °C und 1200 °C liegen innerhalb der Messunsicherheiten. Die Zeiten bei 1250 °C
wurden mittels Extrapolation berechnet. Sie werden unterschätzt, wobei die Abweichung nur
wenig außerhalb des Bereichs der Unsicherheit der Daten liegt. Alle Proben, einschließlich der in
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Abbildung 5.8: Mit den Theta-Parametern der Zeitstandversuche berechnete (a) t2% Zeit für SCG2 zwischen
1100 °C und 1250 °C und (b) t10% Zeit für SCG2 zwischen 1100 °C und 1250 °C; Offene Symbole:
Zeitstandversuche, gefüllte Symbole: Theta-Modell
synthetischem Abgas exponierten Proben, lagen bei einer 2% Kriechdehnung im tertiären Bereich.
Dies deutet darauf hin, dass die tertiären Kriechvorgänge bereits bei relativ niedrigen Dehnungen
vorherrschen. Beim Einsatz von SCG1 bei der Temperatur von 1100 °C sollte dies in Betracht
gezogen werden.
Das Modell zur Berechnung des Korrosionfortschritts berechnet eine niedrigere Konzentration als
bei 3,3 MPa nach 5470 h gemessen. Die mittels der Spannungsabhängigkeit des Chromverlusts
berechnete Konzentration bei 1,5 MPa nach 5470 h liegt bei 12,4%. Die Berechnungen
liefern für alle Proben zufriedenstellende Ergebnisse. Unter der Annahme, dass die kritische
Chromkonzentration bei 10% liegt, wurde diese bei 3,3 MPa nach 5850 h erreicht. Im Falle der
mit 1,5 MPa belasteten Probe wird sie nach etwa 7300 h erreicht. Die Kriechbereiche für die 2%
Dehnung zeigen die Abbildungen 5.9. Außer der Probe bei 1100 °C und 7,1 MPa liegen alle Proben
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Abbildung 5.9: Kriechbereich bei 2% Kriechdehnung für die Gusslegierung Centralloy® 60 HT R SCG2 bei
1100 °C, 1200 °C und 1250 °C; leeres Symbol: primär, Kreissymbol: sekundär, Kreuzsymbol: tertiär
bei einer Kriechdehung von 2% im tertiären Bereich. Der Werkstoff zeigt hohe Kriechraten bei
relativ niedrigen Dehnungen, die stark von der Spannung abhängen. Der Kriechzustand bewegt
sich in Richtung des Übergangsbereiches bei einer Spannung von 7,1 MPa. Diese Spannung kann
als Grenzspannung zum Übergang in den tertiären Bereich bei 1100 °C und einer Dehnung von 2%
betrachtet werden. Die 10% Kriechdehnung lag bei allen Spannungen und Temperaturen im tertiären
Kriechbereich.
Wie im Kapitel 3 beschrieben wurde, nimmt der Al-Verlust bei längeren Expositionszeiten
ab. Zufriedenstellende Übereinstimmung zwischen Berechnung und Experiment wurde für die
berechneten Konzentrationsprofile für SCG2 erreicht (siehe Kapitel 4). Das Ergebnis mit der
Spannungsabhängigkeit der Verlustraten aus der Gl. 5.4 bei 7,1 MPa liefert ebenfalls eine
zufriedenstellende Übereinstimmung. Die gemessene Al-Konzentration bei 7,1 MPa nach 4570 h
betrug 3,45% während die berechnete bei 3,6% lag.
Vergleich mit Literaturdaten
Zusätzlich wurden mit dem Theta-Modell für Zeitstanddaten von Nicrofer® 6025 HT aus der
Literatur [TUV 00] die Zeit bis zur einer Kriechdehnung von 1% bei 800 °C, 900 °C, 1000 °C
und 1100 °C berechnet. Die Zeitstandprobe war aus einem Nicrofer® Blech mit einer mittleren
Korngröße von 55 µm. Damit ist es zu erwarten, dass die Theta-Parameter der TKK1- und
TKK2-Proben, die eine Korngröße im Bereich 80 µm aufweisen, die Zeiten generell überschätzen
werden. Die übliche Streuung in den Kriechdehnungen soll auch in Betracht gezogen werden. Das
Ziel war die Überprüfung der Zuverlässigkeit der bestimmten Theta-Parameter für Spannungen
außerhalb des in der vorliegenden Arbeit untersuchten Spannungsbereichs. Bei allen Temperaturen
außer bei 800 °C wurde die t1%, wie erwartet, überschätzt. Die Gründe für diese Abweichung
können hier nicht vollständig geklärt werden. Die Abweichung sind bei den niedrigsten Spannungen
am größten, da wegen der längeren Laufzeiten Gefügeänderungen das Kriechverhalten stärker
beeinflussen. Die berechneten Zeiten bei hohen Spannungen liegen jedoch in der Größenordnung der
Versuchsergebnisse. Dieses Ergebnis unterstützt die Zuverlässigkeit des Theta-Modells.
Für die Gusslegierung Centralloy® 60 HT R wurde die mit dem Theta-Modell berechnete
Zeit bis zum Erreichen einer Kriechdehnung von 1% bei 1100 °C, 1200 °C und 1250 °C mit
Literaturwerten in der Abbildung 5.10b verglichen. Anbetracht der Tatsache, dass die Ergebnisse aus
unterschiedlichen Werkstoffchargen stammen, ist das Ergebnis außer bei 1100 °C zufriedenstellend.
Außerdem sind die experimentellen Werte Mittelwerte und es wurde den Daten eine bisher
109
1 10 100 1000 10000 100000
1
10
100
  800 °C
  900 °C
  1000 °C
  1100 °C
TÜV Daten
t1% in h
Sp
an
n
u
n
g
in
M
Pa
(a)
1 10 100 1000 10000 100000
1
10
100
 1100 °C
 1200 °C
 1250 °C
SCG2
t1% in h
Sp
an
n
u
n
g
in
M
Pa
(b)
Abbildung 5.10: Mit den Theta-Parametern der Zeitstandversuche berechnete t1% Zeit für Zeitstanddaten (a) aus
der Literatur [TUV 00] für Nicrofer® 6025 HT zwischen 800 °C und 1100 °C und (b) aus der Literatur [SC 09]
für Centralloy® 60 HT R bei 1100 °C, 1200 °C und 1250 °C. ; Offene Symbole: Zeitstandversuche, gefüllte
Symbole: Theta-Modell
ermittelte Streuung zugeordnet. Der tatsächliche Streubereich ist hier unbekannt. Damit liefert das
Theta-Modell im niedrigen Spannungsbereich (nah 1 MPa) und bis 10000 h zufriedenstellende
Ergebnisse für SCG2.
5.3 Schlussfolgerung der Prozedur zur Lebensdauerprognose
Das Theta-Modell kann sowohl die t2% als auch die t10% Zeit für alle Werkstoffe zufriedenstellend
abschätzen. Der Vergleich mit Literaturdaten hat gezeigt, dass das Theta-Modell mit dem
modifizierten Ansatz auch bei Werkstoffen mit unterschiedlichen Gefügen das Kriechverhalten
zufriedenstellend beschreiben kann. Allerdings wurden Modellparameter aus einem relativ dünnen
experimentellen Datensatz ermittelt. Die Streuung in den Kriechdaten bei einer umfangreicheren
Datenbasis wird selbstverständlich die Parameterbestimmung beeinflussen. Dies muss beim Einsatz
des Theta-Modells berücksichtigt werden.
Um einen Vergleich zwischen den Werkstoffen darzustellen, wurde die Grenzspannung, bei der
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Tabelle 5.1: Grenzspannungen zum Übergang in den tertiären Kriechbereich bei 1100 °C und 1200 °C mit
Bezug auf einer 2% Kriechdehnung
Werkstoff 1100 °C 1200 °C
Nicrofer® 6025 HT Blech (TKK1 & TKK2) < 5 MPa > 5 MPa
Nicrofer® 6025 HT Band(TKK3) < 5 MPa < 4 MPa
2.4879 (SCG1) < 4 MPa < 4 MPa
Centralloy® 60 HT R (SCG2) 7 < σ0 < 9 MPa < 6 MPa
der Werkstoff in den tertiären Bereich übergeht, in der Tabelle 5.1 eingetragen. Das Verhältnis
der t2%-Zeit zur Bruchzeit für die untersuchten Legierungen lag im untersuchten Spannungs- und
Temperaturbereich für die Nicrofer® 6025 HT Proben zwischen 0,3-0,6. Bei den Gusslegierungen
lag das Verhältnis zwischen 0,3-0,9 und hat mit abnehmender Spannung zugenommen. Die Zeit
bis zu einer 2%-Kriechdehnung entspricht damit einem Lebensdauerverbrauch von 30%-90%.
Daraus folgt, dass bei der Auswahl des Werkstoffes die Werte der Übergangsspannungen in Betracht
gezogen werden sollten.
Die bisher erworbenen experimentellen Kenntnisse und entwickelten Berechnungsmethoden wurden
bei der Lebensdauerbewertung von zwei HT-Anwendungen, I-Strahlheizrohr und Flammenrohr,
angewendet. Dieses Verfahren wird im nächsten Kapitel beschrieben.
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6 Anwendungsfälle
Dieses Kapitel beschäftigt sich mit den Ergebnissen der Modellierung des Bauteilverhaltens. Zwei
HT-Anwendungen wurden, wie in der Einleitung erwähnt, für die Validierung der Berechnungen
zu den Kriechdehnungen und zur Bestimmung der Lebensdauer, ausgewählt. Die Versuche zu den
Anwendungen wurden im Kapitel 3 beschrieben. Die Basis der Modellentwicklung wurde ausführlich
in Kapitel 4 und Kapitel 5 beschrieben.
Zur Berechnung der auftretenden Spannungen für die nachfolgende Berechnung der Zeit bis
zur Dehngrenze wurden die verschiedenen Arten der Beanspruchungen bei den HT-Anwendungen
in Betracht gezogen. Mechanische Beanspruchungen können von verschiedener Art sein und
grundsätzlich in primäre und sekundäre Beanspruchungen klassifiziert werden. Die Beanspruchung
durch äußere Kräfte wird als primäre Beanspruchung bezeichnet. Beispielweise ist die Belastung
eines Strahlheizrohres durch sein Eigengewicht eine Art der primären mechanischen Spannung.
Thermospannungen auf Grund der räumlichen Temperaturgradienten sind dagegen sekundäre
Spannungen.
Bei den hier betrachteten HT-Anwendungen wirken zusätzlich zu den sekundären
Thermospannungen primäre mechanische Spannungen, die in der Regel deutlich unterhalb
der Fließgrenze liegen, so dass die Lebensdauer überwiegend von den zeitabhängigen
Schädigungsmechanismen bestimmt wird. Der Spannungszustand nach dem Aufheizen
stellt den Anfangszustand für den stationären Betrieb und damit für die zeitabhängigen
Schädigungsmechanismen dar. Es wurden sowohl analytische als auch rechnergestützte
Berechnungen dieses Spannungszustandes durchgeführt. Die analytischen Berechnungen lassen
eine relativ einfache Implementierung in ein Lebensdauerbewertungsprogramm zu. Dazu wurden
bestimmte Annahmen bezüglich der Vereinfachung der Geometrie oder Randbedingungen gemacht.
Die Finite Elemente Methode (FEM) bietet die Möglichkeit u.a. bei komplexeren Geometrien und
Temperaturverteilungen, Spannungsverteilungen und Kriechdehnungen numerisch zu berechnen.
Daher dienten die numerischen Berechnungen zur Validierung der analytischen Berechnung, so dass
deren Verwendung im Lebensdauerbewertungsprogramm mit mehr Sicherheit erfolgt.
6.1 Strahlheizrohr
Das Strahlheizrohr ist an einer Seite mit einem Flansch verbunden und auf der anderen Seite
gelenkig gestützt. Die feste Lagerung am Flansch verhindert die thermische Ausdehnung, wodurch
relativ hohe Spannungen im Vergleich zu den Spannungen, die weit von der Lagerung entfernt sind
entstehen. Falls diese Spannung die Streckgrenze bei der entsprechenden Temperatur überschreitet,
wird eine plastische Dehnung auftreten. Da die Flanschverbindung sich thermisch ausdehnen kann,
liegt die wirkliche mechanische Bedingung zwischen einer freien und einer starren Lagerung. Bei der
Berechnung wurden beide Randbedingungen eingesetzt, um den Einfluss der Lagerung darzustellen.
Am Strahlheizrohr können sich verschiedene Temperaturgradienten ausbilden, axial über die Länge,
radial in der Wandstärke und über den Umfang. Diese räumliche Temperaturgradienten verursachen
die Thermospannungen.
6.1.1 Analytische Berechnung der Spannungen
Bei dem horizontal gelagerten Strahlheizrohr wirken die Biegespannung wegen des
Eigengewichts und die Thermospannung. Diese Spannungen wurden sowohl analytisch als
auch numerisch (FEM) berechnet. Die analytische Berechnung dient zur Integration in das
Lebensdauerbewertungsprogramm, das in Form einer Tabellenkalkulation entwickelt wurde.
Sowohl die analytischen als auch die numerischen Berechnungen beziehen sich auf eine
Temperaturverteilung im stationären Zustand. Die Berücksichtigung einer Zeitabhängigkeit der
Temperaturverteilung benötigt die Lösung eines gekoppelten Differentialgleichungssystems, das
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meistens nur noch numerisch lösbar ist [Segall 01]. Diese Arbeit beschränkt sich auf den Fall des
stationären Betriebszustands.
Mechanisch verursachte Spannungen
Das hier untersuchte I-Strahlheizrohr erfährt wegen seines Eigengewichts Biegespannungen.
Für die analytischen Berechnungen der Biegespannungen wurde das Strahlheizrohr mit einer
Balkengeometrie mit einem hohlrunden Querschnitt angenähert. Die neutrale Achse ist die
Mittellinie des Rohres, siehe Abbildung 6.1. Biegespannungen wirken quer auf den Querschnitt des
Rohres. Bei einer Durchbiegung nach unten wirkt eine Zugspannung auf den Querschnitt unterhalb
der neutralen Achse und eine Druckspannung oberhalb. An einem Ende wurde der Balken fest und
auf der anderen Seite gelagert. Das Biegemoment Mb(x) lässt sich wie folgt berechnen,
Mb(x) = q
(
5lx
8 −
l2
8 −
x2
2
)
. (6.1)
Die Biegespannung bei der Mittelfläche zwischen der äußeren und inneren Oberfläche berechnet sich
zu
σB(x) =±
Mb(x)rm
I
, (6.2)
x ist der Abstand vom fixierten Ende, l bezeichnet die Länge des Strahlheizrohres, q = mg/l die
Gewichtsverteilung über der Länge, I das Flächenträgheitsmoment und E der Elastizitätsmodul.
Das Flächenträgheitsmoment für den Rohrquerschnitt mit einem Außendurchmesser da und einem
Innendurchmesser di wird gegeben als,
I =
pi(d4a −d4i )
64 . (6.3)
Abbildung 6.1: Aufteilung des Rohres in dünne Streifen
Für den Balken, der sich nach unten biegt, wirkt eine Zugspannung für Bereiche unterhalb der
neutralen Achse und in Gl. 6.2 gilt damit ein positives Vorzeichen. Die Bereiche oberhalb der
neutralen Achse stehen unter Druckspannung und es gilt das negative Vorzeichen. Die maximale
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Zugspannung wirkt bei maximalem Abstand von der neutralen Achse. Die elastische Durchbiegung
wurde nach der Euler-Bernoulli Balken Theorie berechnet. Aus der bekannten Beziehung zwischen
dem Biegemoment und der Durchbiegung,
Mb(x) = EI
d2yel
dx2 , (6.4)
und der Gl.6.1 wurde die elastische Durchbiegung yel berechnet
yel(x) =−
q
48IE
(
3x2l2−5lx3 +2x4
)
. (6.5)
Das negative Vorzeichnen bezeichnet eine Durchbiegung nach unten.
Thermospannungen
Von Kent [Kent 31] wurde eine Methode zur Berechnung der Thermospannungen für einen
Hohlzylinder finiter Länge vorgeschlagen. Kent hat die durch einen axialen und radialen
Temperaturgradienten verursachten Thermospannungen getrennt berechnet. Für die Ableitung der
bei einem axialen Temperaturgradienten auftretenden Thermospannungen hat Kent den Hohlzylinder
in dünne Streifen parallel zur Rohrachse unterteilt, siehe Abbildung 6.1. Die gesamte Dehnung in
Umfangsrichtung eines Streifens εϕ unter einer tangentialen Spannung sϕ und bei einer Temperatur
T ist,
εϕ =
sϕ
E
+α(T −T0), (6.6)
wobei α(T −T0) die thermische Dehnung mit Bezug auf die Raumtemperatur T0 ist. Die Aufweitung
des Zylinders in radialer Richtung v steht mit der Dehnung in tangentialer Richtung in folgender
Beziehung,
εϕ =
v
rm
, (6.7)
es folgt,
sϕ =
Ev
rm
−Eα(T −T0). (6.8)
Die Kraft pro Einheitslänge auf jeder Seite des Streifens ist
sϕ4r =4r
(
Ev
rm
−Eα(T −T0)
)
, (6.9)
4r ist die Dicke des Zylinders. Die Komponente dieser Kraft in radialer Richtung pro Einheitslänge
des Streifens ist
sϕ4r
rm
=
E4r
rm
α(T −T0)−
E4r
r2m
v. (6.10)
Die Änderung des Vorzeichens bezeichnet, dass für eine Verformung nach außen die Kraft nach innen
wirkt. Für das Moment des dünnen Streifens gilt [Kent 31]
M(x) =
EIs
1−µ2
d2v
dx2 , (6.11)
Is ist das Flächenträgheitsmoment eines dünnen Streifens mit der Einheitenbreite und der Tiefe 4r
Is =
4r3
12
(6.12)
Die Linienkraft in Gl. 6.10 erzeugt am Ort x das Moment
M1 =
∫ x
0
(
E4r
rm
α(T −T0)−
E4r
r2m
v
)
(x−u)du. (6.13)
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Das statische Gleichgewicht ist erreicht, wenn die Momente in Gl. 6.11 und 6.13 gleich sind. Nach
zweifacher Ableitung der Gl. 6.11 und 6.13 und Summierung ergibt sich die Differentialgleichung,
EIs
1−µ2
d4v
dx4 +
E4r
r2m
v =
E4r
rm
α(T −T0) (6.14)
Falls T (x) die Temperaturverteilung über der Länge des Strahlheizrohres ist, kann die Gl. 6.14
unter diesen Bedingungen für die Verformung v gelöst werden. Unter der Annahme, dass die
Temperaturverteilung über der gesamten Länge als ein Polynom wie folgt geschrieben werden kann,
T (x) =
n
∑
j=0
A j[K]
(x
l
) j
(6.15)
ergibt sich mit den ersten vier Termen der Temperaturverteilung folgende Lösung für die Aufweitung
des Rohres
v = exp−βx(C1cosβx+C2sinβx)+αrm
(
A1 +A2
x
l +A3
x2
l2 +A4
x3
l3 −T0
)
, (6.16)
wobei,
β =
(
3(1−µ2)
4r2r2m
)1/4
. (6.17)
Die Konstanten C1 und C2 wurden bei den hier relevanten Randbedingungen für das eingespannte
Ende des Balkens bestimmt. Für die Randbedingung mit der festen Verbindung am Flansch, wobei
einschließlich der thermischen Ausdehnungen alle Verformungen verhindert werden, gilt bei x = 0,
v(0) = 0 und v′(0) = 0. Damit
C1 =−αrm(A1−T0) (6.18)
C2 =−αrm(A1−T0)−
αrmA2
lβ . (6.19)
Die axiale Spannung kann mit der folgenden Gleichung berechnet werden,
σx(r) =−
E
1−µ2
d2v
dx2 (r− rm) (6.20)
Eine elastische Dehnung in x-Richtung hat die Kontraktion −µx in tangentialer Richtung zur Folge.
Daher ist die Spannung in Gl. 6.8 durch den Beitrag εx/E = σx zu erhöhen, um die tangentiale
Spannung zu erhalten,
σϕ =
Ev
rm
−Eα(T −T0)+µσx (6.21)
Mit diesen Gleichungen wurden sehr hohe Druckspannungen an der Lagerung auf Grund der
verhinderten thermischen Ausdehnungen berechnet. Einen Übergang von einer Druckspannung
auf einer Zugspannung findet kurz nach der Lagerung statt. Diese berechneten Spannungen an der
Lagerung entsprechen der Realität nicht, da das Strahlheizrohr nach Überschreitung der 0,2%
Dehngrenze sich plastisch verformen wird und damit zu einer Minderung der Spannung führen wird.
Dies wurde bei der numerischen Berechnung berücksichtigt. Es ergeben sich damit realistische Werte
für die Spannungen an der Lagerung. Um den Einfluss der verhinderten thermischen Ausdehnungen
in der analytischen Berechnung auszugleichen, wurden die Randbedingungen entsprechend
modifiziert. Bei x = 0 gilt v(0) = αrm (A1−T0) und v′′(0) = 0, wobei A1 der Temperatur bei x = 0
entspricht. Damit ergibt sich für die Konstanten C1 und C2
C1 = 0 C2 =
αrmA3
l2β 2 . (6.22)
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Abbildung 6.2: (a) Thermospannungen bei einer Verhinderung der thermischen Ausdehnungen an der
Flanschverbindung. Die Spannungen an der Lagerung sind nicht dargestellt. (b) Thermospannungen bei
Zulassen der thermischen Ausdehnungen an der Flanschverbindung
Die Spannungen wurden wiederum mit den Gl. 6.20 und 6.21 berechnet. Wie schon erwähnt, liegt die
tatsächliche Randbedingung zwischen einer festen und einer Lagerung, die thermischen Dehnungen
zulässt. Die Abbildung 6.2 stellt die berechnete axiale und tangentiale Thermospannung über der
Länge des Strahlheizrohres dar. Im Falle des Strahlheizrohres ergibt die Gl. 6.20 an der Position der
höchsten Temperatur einen Wert von etwa 0,3 MPa für die beiden Lagerungsarten. Der Einfluss der
Lagerung auf die Thermospannung verschwindet in kurzer Entfernung von der Lagerung.
Auf ähnliche Weise können die wegen eines radialen Temperaturgradienten entstehenden
Aufweitungen und Spannungen berechnet werden. Die Aufweitung wurde in dem Fall berechnet
zu [Kent 31],
v =
1+µ
2β 2
α4T
4r
exp−βx(cosβx− sinβx), (6.23)
4T ist die Temperaturdifferenz in radialer Richtung. Die axiale und tangentiale Spannung können
wiederum wie oben berechnet werden. Die auf das Strahlheizrohr wirkende gesamte Spannung wurde
als die Summe der Biegespannung und Thermospannung berechnet. In axialer Richtung wirkt die
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größte Spannung, sodass für die Berechnung der Kriechdehnung andere Spannungen vernachlässigt
werden. Die gesamte axiale Spannung über der Länge wird damit
σG = σb(x)+σx. (6.24)
6.1.2 Aufbereitung der FEM-Berechnungen
Mit der FEM-Berechnung wurden die Spannungen und die Kriechdehnungen während des
stationären Betriebs berechnet. Für diese Berechnung wurde ein Hexaedergitter für die verwendete
Strahlheizrohrgeometrie erstellt. Die Lagerung des Strahlheizrohres im Versuch, fixiert an
der offenen Seite und horizontal frei gelagert am anderen Ende, zeigt die Abbildung 6.3.
Die Warmzugversuche liefern die benötigten temperaturabhängigen Werkstoffdaten wie
Abbildung 6.3: Geometrie des Strahlheizrohres mit den mechanischen Randbedingungen
Elastizitätsmodul, 0,2% Dehngrenze und Spannung-Dehnungskurven (siehe Kapitel 3). Weitere
temperaturabhängige Werkstoffeigenschaften, wie der Wärmeausdehnungskoeffizient und die
Wärmeleitfähigkeit, wurden aus dem Werkstoffdatenblatt übernommen [VDM 07]. Zur Berechnung
der Kriechdehnung wurde das Theta-Modell verwendet (siehe Kapitel 4). Das Theta-Modell wurde
mittels einer benutzerdefinierten Routine im Rechenprogramm ANSYS® 12.1 implementiert.
Die Routine wurde mit der Programmiersprache Fortran erstellt. Mit der Spannungsverteilung
nach dem Aufheizen rechnet die Routine die Von-Mises Spannung an jedem Knoten im
Gitter. In dem vorgegebenen Zeitschritt wird die durch die Von-Mises Spannung verursachte
Kriechdehnung berechnet. Die Richtungskomponenten der Kriechdehnungen wurden mit der
Tensorgleichung berechnet, die die Beziehung zwischen der Spannung und der Dehnung im
3D-Zustand definiert [Betten 05]. Daraus wurden die richtungsabhängigen Spannungen berechnet,
mit denen wiederum die Von-Mises Spannung berechnet wurde. Diese Von-Mises Spannung gilt als
Anfangsspannung für den nächsten Zeitschritt.
6.1.3 Temperaturverteilung
Die Berechnung der Thermospannungen im Strahlheizrohr benötigt die Temperaturverteilung im
Volumen. Mit einer Anpassung einer Wärmequelle und einer Wärmesenke wurden die Temperaturen
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Abbildung 6.4: (a) Mit der FEM-Berechnung berechnete Temperaturverteilung über der Strahlheizrohrlänge,
(b) Vergleich zwischen dem gemessenen und berechneten Temperaturverlauf über der Strahlheizrohrlänge
im Volumen an die gemessenen Werte (siehe Kapitel 3) angepasst. Wie im Kapitel 3 gezeigt wurde,
war die Temperatur über dem Umfang konstant.
Der Temperaturgradient in radialer Richtung folgt aus der Wärmebilanz zwischen der Innen-
und Außenfläche des Rohres. Bei der FEM-Berechnung wurde nur der axiale Temperaturgradient
berücksichtigt. Die Temperatur über den Umfang und die Wand des Rohres wurde als konstant
angenommen. Die berechnete Temperaturverteilung zeigt die Abbildung 6.4a. Die Abbildung 6.4b
vergleicht die gemessenen und berechneten Temperaturen. Die Temperaturen außerhalb des
Messbereichs bzw. vom Brennermund bis zum Flansch wurden mit dieser Vorkenntnis interpoliert,
sodass am Flansch die Temperatur nah Raumtemperatur ist.
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6.1.4 Berechnung der Kriechdehnung
Zur Berechnung der Kriechdehnung wurde das Theta-Modell eingesetzt. Für die FEM-Berechnung
wurden die Theta-Parameter für den Gusswerkstoff 2.4879 unter Abgasatmosphäre getrennt
bei 1100 °C bestimmt. Da keine Daten für Temperaturen unterhalb von 1100°C vorhanden
waren, wurden die Kriechdehnungen für Bereiche unterhalb von 1025 °C auf null gesetzt. Die
Spannungsverteilung am Ende des Aufheizens dient als Ausgangszustand für die Berechnung der
Kriechdehnungen. Die Abbildung 6.5a stellt die Verteilung der von Mises Spannung am Ende
des Aufheizens dar. Im Bereich des eingespannten Endes (Flansch) wurden die Spannungen
ausgeblendet. Im Bereich der höchsten Temperatur, siehe Abbildung 6.4a, beträgt die von
Mises Spannung etwa 1 MPa. Am freien Ende des Strahlheizrohres steigt die Spannung wegen
des Kerbwirkungseffekts an. Die Kerbwirkung ist auf die Querschnittsänderung an der Stelle
zurückzuführen. Da die Kriechdehnungen für Bereiche unterhalb von 1025 °C auf null gesetzt
wurden, ist diese Stelle bezüglich der Kriechdehnungen nicht relevant. Aus dieser Diskussion folgt,
dass die obere Grenze des relevanten Spannungsbereichs für die Kriechdehnungen etwa 1 MPa
(von Mises bzw. gesamte Spannung) beträgt, die die Biegespannung in axialer Richtung und die
thermischen Spannungen in axialer und tangentialer Richtung enthält. Die Abbildung 6.5b zeigt die
Ergebnisse der FEM-Berechnung der von Mises Kriechdehnungen nach 100 h. Die maximale von
Mises Kriechdehnung beträgt nach 100 h etwa 0,023%.
(a) (b)
Abbildung 6.5: Mit der FEM-Berechnung bestimmte (a) Verteilung der von Mises Spannung im stationären
thermischen Zustand und (b) Kriechdehnungen nach 100 h
6.1.5 Berechnung der Durchbiegung
Die Abbildung 6.6 stellt den unverformten Zustand eines Abschnitts des Zylinders unterhalb der
neutralen Achse dar. JK bezeichnet die Länge der neutralen Achse entsprechend dem gewählten
Abschnitt. Das Bild rechts in der Abbildung zeigt den Abschnitt nach der Durchbiegung. ρ bezeichnet
den Krümmungsradius der neutralen Achse. Aus der Balkentheorie folgt, dass sich die Länge der
neutralen Achse nicht ändert. Damit gilt JK=J′K′. Das Element GH in einem Abstand r von der
neutralen Achse ist durch die Biegung gedehnt. Diese Dehnung 4ε(x) kann wie folgt berechnet
werden,
4ε(x) =
G′H ′−GH
GH
(6.25)
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Mit GH =4x und G′H ′ = (ρ + r)4ϕ folgt,
4ε(x) =
(ρ + r)4ϕ−4x
4x
, (6.26)
da aber ρ4ϕ =4x ist, folgt damit,
4ε(x) = r
4ϕ
4x
oder ε(x) = rdϕdx . (6.27)
Die Ableitung der Steigung ϕ bezeichnet die Krümmung oder 1/ρ . Für die Dehnung folgt daraus die
folgende Gleichung,
ε(x) =
r
ρ . (6.28)
Die Krümmung 1/ρ und die Verformung y(x) hängen wie folgt zusammen
Abbildung 6.6: Durchbiegung eines Balkens mit einem hohlrunden Querschnitt
1
ρ =
d2y
dx2(
1+
(
dy
dx
)2)3/2 . (6.29)
Für den Fall, dass dy(x)dx  1 , kann der quadratische Term im Nenner vernachlässigt werden:
1
ρ =
d2y(x)
dx2 . (6.30)
Wenn in der Gl. 6.28 die Kriechdehnung gesetzt wird, lässt sich die auf Grund des Kriechens
entstehende Durchbiegung y(x) zusammen mit der Gl. 6.30 numerisch berechnen.
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6.1.6 Vergleich mit den Ergebnissen der numerischen Berechnung (FEM)
Die Abbildung 6.7 vergleicht des mit FEM berechneten Spannungsverlaufs mit der analytisch
berechneten Spannung. Bei der analytischen Berechnung wurde die Biegespannung und die
Thermospannung in axialer Richtung summiert. Da an der Lagerung Temperaturen um die 300°C
herrschen, ist der Bereich hinsichtlich der Kriechdehnungen nicht relevant. Im Bereich der höchsten
Temperaturen stimmt der analytisch berechnete Spannungsverlauf mit dem der numerischen
Berechnung gut überein. Durch die Unstetigkeit in der Geometrie am frei dehnbaren Ende
des Strahlheizrohres entsteht eine Kerbwirkung. Dadurch steigt die Spannung an dieser Stelle.
In diesem Bereich beträgt die Temperatur etwa 900°C, die außerhalb des für die Berechnung
der Kriechdehnung betrachteten Kriechbereichs liegt, deshalb wurden die Ergebnisse der
FEM-Berechnung in der Abbildung 6.7 nur bis zu der Unstetigkeit dargestellt.
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Abbildung 6.7: Berechnete gesamte axiale Spannung (Biegespannung + Thermospannung).
 FEM-Berechnung 100 h
 Analytische Berechnung 100 h
 Experiment 1800 h
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Abbildung 6.8: Vergleich der analytischen und FEM-Berechnung zwischen der gemessenen Durchbiegung nach
1800 h mit der Durchbiegung des Strahlheizrohres nach 100 h
Eine zufriedenstellende Übereinstimmung der Ergebnisse zwischen der analytischen und der
numerischen Berechnung zur Durchbiegung nach 100 h zeigt die Abbildung 6.8. Daraus folgt,
dass die analytische Berechnung für längere Zeiten eingesetzt werden kann. Die Kriechdehnung
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Abbildung 6.9: Vergleich zwischen der gemessenen Durchbiegung nach 1800 h mit der Durchbiegung des
Strahlheizrohres mit der analytischen Berechnung nach 1800 h
der Flachzugproben bei den Kriechversuchen in Abgas war wesentlich größer als die der
Rundproben in den Zeitstandversuchen und zwar um den Faktor 10. Mit der Dehngeschwindigkeit
der Flachzugproben erhält man eine maximale Durchbiegung von 1,9 mm, mit derjenigen der
Zeitstandproben dagegen 0,3 mm, siehe Abbildung 6.9. Bei der analytischen Berechnung wurde die
Durchbiegung in den Bereichen mit null Kriechdehnung ebenfalls auf null gesetzt, da tatsächlich
die Durchbiegung allein durch die Kriechdehnung in diesen Bereichen Null sein wird. Aus den
unterschiedlichen Atmosphären zwischen der Innenseite (Abgas) und der Außenseite (Luft) des
Strahlheizrohres folgt, dass die Durcbiegung zwischen 0,3 mm und 1,9 mm liegt, welches näher an
den Messwerten liegt.
6.1.7 Oxidationsverhalten
Zur Modellierung des Oxidationsverhaltens wurde die im Kapitel 2 erläuterte Methodik eingesetzt.
In der Praxis sieht das Strahlheizrohr auf der Innen- und Außenfläche unterschiedliche Atmosphären.
Dies legt die Randbedingungen an den beiden Flächen fest. Sind ki und ka die Verlustraten an der
Innen- bzw. Außenfläche des Strahlheizrohres, dann gilt
JCr(r = ri) = ki JCr(r = ra) = ka. (6.31)
Die Abbildung 6.10 stellt die berechneten Profile der absoluten Chromkonzentrationen nach
verschiedenen Zeiten mit gleichen Verlustraten an der Innen- und Außenfläche (ki = ka) dar. Die
Chromkonzentration an der Oberfläche nach 1800 h und nach 5400 h beträgt etwa 16% bzw. 9%.
Bei dieser Berechnung wurde angenommen, dass Chrom aus der gesamten Probe geliefert wird.
Die zusätzliche Bedingung der Grenze der karbidfreien Zone kann, wie beim Fall der Platte,
implementiert werden. Die Grenze kann entsprechend der Tiefe der karbidfreien Zone von der
jeweiligen Oberfläche entfernt gesetzt werden.
6.2 Flammenrohr
Die Ergebnisse der Berechnung der Beanspruchung und der daraus resultierenden Kriechdehnungen
werden in diesem Unterkapitel diskutiert.
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Abbildung 6.10: Berechnete Chromkonzentrationsprofile für das Strahlheizrohr bei 1100°C nach 100 h bis
5400 h.
6.2.1 Aufbereitung der Berechnungen
Das Flammenrohr ist in der Brennereinheit vertikal eingebaut und am Ende des Adapterrohres fest
gelagert (siehe Abbildung 6.11). Für die in der Abbildung 6.11 gezeigte Flammenrohr Geometrie
wurde ein Hexaeder-Berechnungsgitter erstellt. Drei Hexaeder-Elemente in der Wandstärke
genügen, um die Spannung- bzw. Verformungsgradienten abzubilden. Die Temperaturverteilung im
Abbildung 6.11: Einbau des Flammenrohres im Kesselraum (links), Berechnungsgitter eines Abschnitts (rechts)
stationären Betriebszustand wurde für die numerische Berechnung der Spannungen wiederum wie
beim Strahlheizrohr mit Hilfe der gemessenen Temperaturen adaptiert. Die Temperaturunterschiede
in der stationären Temperaturverteilung führen zu thermischen Spannungen. Diese wurden berechnet
und als Anfangszustand für die weitere Kriechberechnung vorgegeben. Temperaturabhängige
Werkstoffeigenschaften wurden aus den am IfW durchgeführten kurzzeitigen Warmzugversuchen
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übernommen (siehe Kapitel 3). Ein einziger Betriebszyklus wurde entsprechend der gesamten
Versuchszeit von 407 h berechnet. Die 19 Mal aufgetretenen Abkühlungen im Versuch wurden nicht
berücksichtigt. Am Mittelpunkt des Flammenrohres am Flammenrohreintritt wurde der Bezugspunkt
gelegt, von dem die Auslenkung berechnet wird.
6.2.2 Temperaturverteilung
Die an die experimentellen Daten angepasste Temperaturverteilung zeigt die Abbildung 6.12. Aus
den durchgeführten Messungen konnte geschlossen werden, dass ein Temperaturmaximum in der
Temperaturverteilung über den Umfang existiert. Es kann mit gewisser Sicherheit angenommen
werden, dass bei einer Wandstärke von 1 mm nur ein geringer radialer Temperaturanstieg vorliegt.
Bei einer Brennerleistung von 20 kW ergibt die numerische Berechnung einen maximalen
Temperaturunterschied in radialer Richtung von 0,3 K.
Abbildung 6.12: Berechnete Temperaturverteilung im stationären Betriebszustand
6.2.3 Berechnung der Spannungen
Die Abbildung 6.13 zeigt die Ergebnisse der numerischen Berechnung der Spannungsverteilung
des gesamten Flammenrohres im stationären Betriebszustand. An den Rezirkulationsspalten
treten wegen der Querschnittsänderung die maximalen Spannungen auf und betragen zwischen
30 MPa und 42,5 MPa. Der Unterschied in dem Wärmeausdehnungskoeffizienten beider Werkstoffe
(Adapaterrohr aus Werkstoff DIN 1.4841 und Flammenrohr aus Werkstoff DIN 2.4633) resultiert
in hohen Spannungen in der Größe von 6 MPa bis 8 MPa an der Schnittstelle zwischen den
beiden Rohren. Der tangentiale Temperaturgradient im Austrittsbereich des Flammenrohres,
siehe Abbildung 6.12, ruft Spannungen bis 2,0 MPa hervor. Die Spannungen bei diesem radialen
Temperaturgradienten wurden mit den Gleichungen von Kent [Kent 31] berechnet. Die axiale
Spannung beträgt 0,45 MPa im Falle des Flammenrohres bei einem Abstand von 155 mm vom
Öldüsenaustritt. Für die tangentiale Spannung ergibt sich ein Wert von 0,45 MPa. Die axiale
Spannung und die tangentiale Spannung betragen auf Grund des axialen Temperaturgradienten
etwa 0,5 MPa bzw. 0,3 MPa. Die gesamte axiale Spannung und die gesamte tangentiale Spannung
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Abbildung 6.13: Berechnete Von-Mises Spannungsverteilung im gesamten Flammenrohr im stationären
Zustand. Spannungsverteilung. Von-Mises Spannungsverteilung ohne Adapterrohr
betragen damit 0,95 MPa bzw. 0,75 MPa. Für die gesamte Von-Mises Spannung ergibt sich
aus den berechneten Spannungen ein Wert von 0,7 MPa. Dieser Wert liegt im Bereich der mit
der numerischen Berechnung bestimmten Spannungen am Ende des Flammenrohres, siehe
Abbildung 6.13. Hierbei wurden die durch den tangentialen Temperaturgradienten verursachten
Thermospannungen nicht berücksichtigt.
6.2.4 Berechnung der Kriechdehnung
Auf Basis des berechneten Spannungszustands im stationären Zustand wurden die Kriechdehnungen
berechnet. Wie im Kapitel 4 erwähnt, unterscheiden sich die Zeitstandproben und Flachzugproben
in der Art der Probenentnahme. Deswegen kriechten die Zeitstandproben deutlich schneller als die
Flachzugproben. Für die FEM-Berechnung wurde die Bestimmung der Theta-Parameter auf die Daten
der Korrosionsversuche beschränkt. Da keine Kriechdaten für den austenitischen Stahl DIN 1.4841
vorhanden waren, wurden die Kriechdehnungen im Adapterrohr auf Null gesetzt. Die Abbildung 6.14
zeigt die gesamte Kriechdehnung nach 407 h im abgekühlten Zustand. Eine maximale Kriechdehnung
von 0,35% wurde im Austrittsbereich berechnet.
Um den Formverlust durch die Kriechdehnungen zu visualisieren sind die Dehnungen im
Bild 140 Mal vergrößert. Dadurch wird die Entstehung einer ovalen Form am Auslass sichtbar.
Die Verformungen in X- und Z-Richtung stellt die Abbildung 6.15 dar. Positive Verschiebungen
bedeuten radiale Aufweitungen während negative eine Schrumpfung in radialer Richtung bedeuten.
Die Vektorsumme der Verschiebungen in der X und der Z-Richtung ergibt die radiale Verformung.
Maximale absolute Abweichungen von 0,07 mm in X- und 0,09 mm in Z-Richtung wurden
berechnet. Die berechneten Verformungen an zwei axialen Positionen, 135 mm und 155 mm vom
Öldüsenaustritt entfernt, wurden in der Abbildung 6.16 zum Vergleich mit den Messergebnissen
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Abbildung 6.14: Berechnete Von-Mises Kriechdehnung im Flammenrohr nach 407 h im abgekühlten Zustand.
Vergrößerungsfaktor für die Verformung: 140
Abbildung 6.15: Berechnete permanente Verformung in X-Richtung (links) und in Z-Richtung (rechts) nach
407 h im abgekühlten Zustand. Vergrößerungsfaktor für die Verformung: 140
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Abbildung 6.16: Vergleich zwischen der gemessenen und der berechneten Änderung des Durchmessers nach
407 h im abgekühlten Zustand 135 mm und 155 mm vom Öldüsenaustritt entfernt.
eingetragen. Über den Umfang bewirken die Verformungen eine Änderung im Durchmesser des
Flammenrohres. Ein Minimum und ein Maximum jeweils bei etwa 65° und 160° deuten auf eine
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ovale Form des Rohres. In Richtung des Austritts nimmt die Ovalität zu. Die Berechnungen bilden
die Ovalität qualitativ gut nach. Zur Erklärung des quantitativen Unterschieds muss einmal in
Betracht gezogen werden, dass bei der Rechnung im Gegensatz zum Versuch ein kontinuierlicher
Betrieb von 407 h angenommen wurde. Im Versuch wurde der Betrieb 19 Mal unterbrochen. Die
thermische Belastung des Flammenrohres ist dehnungsgeregelt, daher werden Thermospannungen
mit der Zeit abgebaut. Dieses Phänomen wird als Spannungsrelaxation bezeichnet [Lemait. 90].
Bei thermischen Zyklen bauen sich die Thermospannungen bei jedem Aufheizzyklus neu auf.
Die in jedem Zyklus entstehende Kriechdehnung verursacht eine permanente Verformung des
Flammenrohres. Die Verformungen akkumulieren sich nach jedem Betriebszyklus. Diese Art von
Akkumulation der Dehnungen bei einer zyklischen Belastung mit begleitender Kriechdehnung wird
„Type B Ratcheting“ genannt [Chaboc. 94]. Bei dünnwandigen Bauteilen wird Ratcheting zu einem
signifikanten Formverlust führen.
Daraus folgt, dass die mittlere Spannung bei isothermem Betrieb relativ niedriger als bei
intermittierendem Betrieb ist und höhere Kriechdehnungen im letzteren Fall zu erwarten sind. Die
berechnete maximale Von-Mises Kriechdehnung nach 20 h, 155 mm entfernt vom Öldüsenaustritt,
betrug etwa 0,06%. Da die Kriechdehnungen sich nach jedem Zyklus summieren können, wird die
Kriechdehnung nach 19 Zyklen maximal 0,95% sein. Diese ist höher als die mit einem einzigen
Betriebszyklus berechnete Kriechdehnung von 0,35%. Mit der Gl. 6.7 für die Beziehung zwischen
der Dehnung in Umfangsrichtung und der radialen Verformung kann die aus den höheren Dehnung
resultierende Verformung ungefähr berechnet werden. Der mittlere Radius des Flammenrohres
beträgt etwa 40 mm. Bei einer Dehnung von 0,35% berechnet sich die Verformung in radialer
Richtung auf 0,14 mm, welches einer Änderung im Durchmesser von 0,28 mm entspricht. Auf
ähnlicher Weise ergibt sich für eine Kriechdehnung von 0,95% eine Änderung in Durchmesser von
etwa 0,76 mm. Der so berechnete Wert liegt in der Größenordnung der gemessenen Verformungen.
Die numerischen Berechnungen konnten zeigen, dass der experimentell beobachtete Formverlust des
Flammenrohres auf Grund der Kriechdehnungen entstehen kann.
6.3 Schlussfolgerung zum Kapitel
Der zeitlicher Verlauf der Durchbiegung des I-Strahlheizrohres ist für den Anwender von großer
Bedeutung. Sie kommt auf Grund der durch die mechanischen und thermischen Beanspruchungen
entstehenden Kriechdehnungen zur Stande. Diese Beanspruchungen wurden sowohl analytisch als
auch numerisch bestimmt. Die mit den Kriechdaten der Zeitstandprobe durchgeführte Berechnung
zur Durchbiegung ergab noch eine Überschätzung der gemessenen Durchbiegung nach 1800 h.
Die auf Grund der axialen Temperaturgradienten entstehenden Thermospannungen sind
meistens klein, außer in dem Fall, dass die axiale Temperaturverteilung eine Temperaturspitze
über der Länge aufweist. Irfan [Irfan 09] hat mittels numerischer Berechnungen gezeigt, dass
eine lokale Temperaturspitze, die um 24°C im Vergleich zu der mittleren Temperatur höher liegt,
eine Spannung von 18 MPa bei der Ni-Basis Super 22H Legierung verursacht. Deutlich höhere
Temperaturgradienten als 300°C über den Umfang sind notwendig, um Thermospannungen
von etwa 20 MPa zu verursachen [Irfan 09]. Da in der Praxis das Strahlheizrohr nur geringe
Temperaturgradienten erfährt, wurde der Einfluss vom Gradienten über dem Umfang nicht
berücksichtigt. Thermospannungen wegen Temperaturgradienten über den Umfang eines Zylinders
können nach Goodier berechnet werden. Eine ausführliche Entwicklung der Gleichungen ist hier zu
finden [Goodier 57].
Die zyklische Beanspruchung des dünnwandigen Flammenrohres führte zum signifikanten
Formverlust im Versuch. Die numerische Berechnung der Kriechdehnungen bei dem thermisch
beanspruchten Flammenrohr konnte die im Versuch beobachteten Formabweichungen qualitativ
bestätigen. Die Berechnung des Formverlustes des Flammenrohres berücksichtigt allerdings den
Einfluss der Gefügeänderungen nicht. Es könnte sein, dass nach einer längeren Betriebszeit als
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im Versuch gefahren, der Formverlust einen Unterschied in der Temperaturverteilung verursacht.
Folgend daraus können lokale Temperaturspitzen in einem lokal verstärkten Angriff des Werkstoffes
resultieren. Der Einfluss solcher Vorgänge auf den Formverlust muss weiter untersucht werden.
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7 Zusammenfassung
Das Kriechverhalten in Luft zwischen 800 °C und 1200 °C und das Oxidationsverhalten in
einer synthetischen Abgasatmosphäre bei einer mitwirkenden mechanischen Beanspruchung
und bei 1100 °C von drei Hochtemperaturlegierungen, einer Knetlegierung Nicrofer® 6025 HT
und zwei Gusslegierungen Werkstoff DIN 2.4879 GNiCr28W und Centralloy® 60 HT R, wurde
in der vorliegenden Arbeit untersucht. Zur Ermittlung des Einflusses der Korngröße wurden
drei Gefüge mit unterschiedlichen Korngrößen bei der Knetlegierung gewählt. Elektronen- und
lichtmikroskopische Aufnahmen von metallographischen Schliffen wurden für die Analyse der
kriech- und korrosionsbedingten Gefügeänderungen herangezogen. Existierende Zeitstanddaten für
die Werkstoffe beziehen sich auf Spannungen, die höher als die üblicherweise bei den untersuchten
HT-Anwendungen auftretenden Spannungen sind. Mit den bei den Korrosionsversuchen eingestellten
niedrigen Spannungen konnten die Zeitstanddaten für die Werkstoffe ergänzt werden.
Die Bruchdehnung der Gusslegierung 2.4879 hat im Zeitstandversuch mit sinkender Spannung
abgenommen. Bei niedrigeren Spannungen bleibt mehr Zeit zur Akkumulation der Kriechschäden
und deswegen bricht die Probe früher an. Der bei ähnlicher Dehnung stattfindende Übergang in den
tertiären Kriechbereich für alle Proben wurde damit erklärt, dass die durch die Karbidvergröberung
an den Schnittstellen zwischen den Partikeln und den Korngrenzen entstehenden Kerbwirkungen eine
gewisse Dehnungsenergie benötigen. So entstehen Risse, die für die tertiäre Kriechgeschwindigkeit
zuständig sind. Bei der Gusslegierung Centralloy® 60 HT R wurde festgestellt, dass wegen der hohen
Kriechdehnungen Einschnürungseffekte die Bruchdehnung signifikant beeinflussen.
Der Einfluss der Korrosion im Abgas auf das Kriechverhalten wurde mit Flachzugproben am OWI
untersucht. Die Flachzugproben wurden mit Spannungen von 1,5 MPa bis 7,1 MPa belastet. Die
Kriechdehnung wurde in Zeitintervallen diskontinuierlich gemessen. Jeweils ein Versuch für die
Flachzugproben wurde in Luft durchgeführt, um den Einfluss der Atmosphäre zu untersuchen.
Relevant für die experimentelle Untersuchung bezüglich des Oxidationsverhaltens der Werkstoffe
war die Verarmung des oxidschichtbildenden Elements. Die äußere Chromoxidation war für
Nicrofer® und die Gusslegierung 2.4879 bedeutend. Bei den Proben aus Nicrofer® wurde eine
externe Oxidschicht von Cr2O3 mit Al2O3 direkt unterhalb der Deckschicht als inneres Oxid
gefunden. Charakteristisch für die Proben aus der Gusslegierung 2.4879 war eine Cr2O3-Deckschicht
mit innerer Oxidation von Silizium (SiO2). Bei der Gusslegierung Centralloy® 60 HT R bildete
sich eine Al2O3-Deckschicht. Von daher spielte die Verarmung von Aluminium bezüglich des
Oxidationsverhaltens von Centralloy® 60 HT R eine wichtige Rolle. Die Konzentrationsprofile dieser
Elemente wurden sorgfältig ermittelt.
Bei den unbelasteten Proben aus Nicrofer® Band ist die Chromkonzentration in der karbidfreien
Zone in Richtung der Oberfläche angestiegen. Der Grund für den Anstieg ist die auf Grund des
Chromverlusts durch die äußere Oxidation stattfindende Auflösung der Karbide und die damit
verbundene Freisetzung von Chrom. Bei den meisten belasteten Proben ist die Chromkonzentration
vom Probeninneren in Richtung der Oberfläche abgefallen.
Die Bildung einer karbidfreien Zone durch die Auflösung der Karbide wurde bei den Proben mit
Chromverlust beobachtet. Die karbidfreie Zone der mechanisch belasteten Proben war tiefer als bei
den unbelasteten Proben. Der durch die Auflösung der Karbide freigesetzte Kohlenstoff ist in das
Innere der Proben gewandert. Die Chromkonzentration im Probeninneren ist konstant geblieben.
Daraus folgte, dass Chrom nur aus der karbidfreien Zone an die Oberfläche diffundiert war. Es
wurde festgestellt, dass in den belasteten Proben aller Werkstoffe im Probeninneren deutlich mehr
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Poren im Vergleich zu den unbelasteten Proben entstehen. Anzumerken ist, dass die Poren in der
karbidfreien Zone in der Gusslegierung 2.4879 bereits nach einer kurzen Versuchszeit ähnlich wie
die agglomerierten Poren in den Proben aus dem Nicrofer® Band aussahen. Dies wird auf den
kettenförmigen Ausgangszustand der Karbide bei der Gusslegierung 2.4879 zurückgeführt. Eine
Vergröberung der Körner wurde in allen Nicrofer® Proben beobachtet. Die stärkere Vergröberung
der Körner in der karbidfreien Zone als in der Mitte der Probe war auf den Wegfall der Karbide
zurückzuführen.
Das Kriechverhalten im Abgas wurde mittels diskontinuierlicher Messungen der permanenten
Dehnungen erfasst. Die Proben aus dem Nicrofer® Band haben wegen der kleineren Korngröße
größere Kriechdehnungen als die Proben aus dem Nicrofer® Blech aufgewiesen. Die Gusswerkstoffe
befinden sich im tertiären Kriechbereich schon bei relativ niedrigen Dehnungen unter 1%.
In den Korrosionsversuchen in synthetischem Abgas und in Luft konnte kein eindeutiger Einfluss der
Atmosphäre auf das Kriechverhalten bei den Nicrofer® Blech und Band Proben festgestellt werden.
Die Gusslegierung 2.4879 hat eine Tendenz zum schnelleren Kriechen in synthetischem Abgas als in
Luft gezeigt. Das unterschiedliche Kriechverhalten lässt sich zumindest teilweise auf die zahlreichen,
kettenförmigen Poren, die bei dieser Legierung in der karbidfreien Zone entstehen, zurückführen.
Eine tiefere karbidfreie Zone bedeutet wegen des höheren Chromverlusts der im Abgas exponierten
Probe einen höheren Querschnittsverlust und damit höhere Kriechgeschwindigkeit.
Die wahrscheinlichen tertiären Kriechvorgänge wurden mit Hilfe der Methodik von Ashby
und Dyson mit den Zeitstanddaten der in Luft ausgelagerten Zeitstandproben identifiziert. Es
ergab sich, dass die Änderungen im Gefüge die Schädigung wegen Kriechens bestimmen. Mit
den gemessenen Kriechraten konnte gezeigt werden, dass bis 1100 °C die an den Korngrenzen
verlaufenden Diffusionsvorgänge die herrschenden Kriechmechanismen, wie Versetzungskriechen
und Korngrenzengleiten, sind. Durch die Diffusion im Gitter und den erhöhten Anteil des
Korngrenzengleitens bei 1200 °C steigt höchstwahrscheinlich die Kriechgeschwindigkeit an.
Darüber hinaus liegt die Diffusionslänge bei 1200°C im Bereich der Größe der Karbidpartikel. Damit
muss der Werkstoff bei dieser Temperatur kriechen, um die an den Partikeln gebildete Kerbwirkung
abzubauen. In den untersuchten Werkstoffen spielt die Verarmung oder die Vergröberung der
Karbide eine wichtige Rolle. Diese beeinflussen weiterhin die Versetzungsbewegungen und haben
durch die sich ständig ändernde Verteilung der Karbide an den Korngrenzen eine Auswirkung auf
das Korngrenzengleiten. Der Mechanismus der Entstehung der Poren und Hohlräume hängt auch
von der Größe der Karbide ab.
Für die Modellierung des Kriechverhaltens wurde ein modifiziertes empirisches Theta-Modell
verwendet. Der Einfluss der zeitabhängigen Karbidvergröberung wurde mittels eines
Schädigungsparameters eingebunden. Das Theta-Modell enthält vier Adaptionsparameter,
die mittels Anpassung an die experimentellen Kriechkurven bestimmt wurden. Anhand der
bestehenden Zusammenhänge zwischen der Spannung, der Temperatur und den identifizierten
Kriechmechanismen wurde eine Spannungs- und Temperaturabhängigkeit der Adaptionsparameter
beschrieben. Damit konnten mit dem Theta-Modell auch Kriechkurven für Spannungen und
Temperaturen berechnet werden, die außerhalb der experimentell untersuchten Bereiche liegen.
Die Theta-Parameter wurden numerisch mittels einer Kombination eines Minimierungsverfahrens
mit dem Monte-Carlo Verfahren bestimmt. Dabei wurden die Messunsicherheiten in den
Kriechdehnungen berücksichtigt.
Bei den Nicrofer® Blech Proben hat das Modell zwischen 800 °C-1100 °C eine zufriedenstellende
Übereinstimmung mit den experimentellen Ergebnissen geliefert. Aus schon erwähnten Gründen hast
das Theta-Modell die Kriechdehnungen bei 1200 °C mit dem Parametersatz, der für Temperaturen
bis 1100 °C geeignet ist, unterschätzt. Bei 1200 °C musste die mit den Theta-Parametern berechnete
130
Kriechdehnung mit einem Faktor 3 skaliert werden, um eine zufriedenstellende Übereinstimmung
zu erreichen. Bei der Gusslegierung 2.4879 und Centralloy® 60 HT R wurden zwischen dem
Modell und den gemessenen Kriechkurven übereinstimmende Ergebnisse erzielt. Insgesamt hat
für alle Werkstoffe die Berücksichtigung der Spannungs- und Temperaturabhängigkeit eine gute
Übereinstimmung mit den Messergebnissen ergeben, besonders im Bereich der in der Praxis
verwendeten Dehngrenzen (1%-10%).
Die Auswirkung eines Spannungs- oder Temperaturwechsels (thermische Zyklen) konnte in
dieser Arbeit nicht untersucht werden. Bei den Nicrofer® Blech Proben wurde der Einfluss des
Temperaturwechsels bei zwei Spannungen untersucht. Das Theta-Modell hat die dabei gemessenen
Kriechdehnungen zufriedenstellend abgebildet. Jedoch muss der Einsatz des Modells unter solchen
Bedingungen weiter erprobt werden. Der Einfluss unterschiedlicher Chargen der Werkstoffe auf den
Parametersatz wurde nicht untersucht. Die Modellierung des Kriechverhaltens wurde auf Basis von
wenigen Kriechkurven durchgeführt. Beim Einsatz der Methodik ist dies stets zu berücksichtigen
und ggf. sollten weitere experimentelle Daten erfasst werden.
Zur Modellierung des Korrosionsfortschritts wurde die Konzentration des oxidschichtbildenden
Elements betrachtet. Unter der Annahme, dass der Metalltransport durch Konzentrationsgradienten
angetrieben wird, wurde die Änderung der Metallmenge mit dem Fickschen Gesetz berechnet. Damit
konnten die Konzentrationsprofile in der Legierung an verschiedenen Zeiten berechnet werden.
Basierend auf dem Flächenanteil der Karbide, dem Chromgehalt des Karbids und dem Chromgehalt
des Austenits konnte gezeigt werden, dass Chrom innerhalb der Versuchszeit nur aus der karbidfreien
Zone geliefert wurde. Bei der Berechnung wurde dieses Ergebnis in Form einer Randbedingung
umgesetzt. Die experimentellen Ergebnisse haben gezeigt, dass nach einer hohen anfänglichen
Chromverlustrate die Verlustrate abnahm und konstant blieb. Bezüglich des Oxidationsverhaltens
haben die berechneten Chromkonzentrationsprofile mit den gemessenen Profilen der Proben aus
Nicrofer® und Proben aus der Gusslegierung 2.4879 gute Übereinstimmung gezeigt.
Tatsächlich regelt das chemische Potenzial und nicht die Elementkonzentration den
Elementtransport. Das Modell vernachlässigt die damit verbundene Auswirkung anderer Elemente
auf den Massentransport. Die beobachteten Gefügeänderungen, wie die Auflösung der Karbide,
wurden mit dem Modell nicht explizit modelliert.
Bezüglich der Lebensdauer wurde der Beitrag zur gesamten Schädigung von Kriechen und Korrosion
entkoppelt betrachtet. Die Lebensdaueranteilregel wurde zur Bestimmung der Kriechschädigung
eingesetzt. Die Zeit bis zu einer vorgegebenen Dehngrenze wurde als Lebensdauerende bezeichnet.
Die Erreichung einer vorgegebenen kritischen Konzentration, die zur Bildung des schützenden
Oxidschichts benötigt wird, wurde als Ausfallkriterium hinsichtlich der Schädigung durch
Korrosion herangezogen. Die Zeiten bis zu den Kriechdehnungen von 2% und 10% wurden mit
dem Theta-Modell für alle Werkstoffe bestimmt und mit den gemessenen Werten verglichen.
Zufriedenstellende Ergebnisse wurden für alle Legierungen erhalten. Die meisten Proben befanden
sich schon bei einer 2% Kriechdehnung im tertiären Kriechbereich.
Wechselnde Spannungen und Temperaturen können zusätzliche Schädigungen hervorrufen, die die
Lebensdaueranteilregel nicht einbezieht. Diese Einschränkungen wurden im Kapitel 5 erwähnt und
sollten beim Einsatz der Lebensdaueranteilregel berücksichtigt werden.
Die analytische Berechnung der primären Spannungen bei einem I-Strahlheizrohr stimmte mit den
FEM-Berechnungen gut überein. Auch die Berechnung von thermischen Spannungen auf Grund
axialer Temperaturgradienten wurde durchgeführt. Eine vereinfachte Berechnung der Durchbiegung
des Strahlheizrohres wurde mit der FEM-Berechnung validiert. Die Berechnung der Durchbiegung
mit den Kriechdaten der im Abgas exponierten Flachzugproben lieferte deutlich höhere Werte als
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nach 1800 h gemessen. Im Gegensatz dazu wurden vergleichbare Ergebnisse zur Durchbiegung mit
den Kriechdaten der Zeitstandprobe ermittelt. Die Rolle der Probengeometrie im Kriechverhalten
der Gusswerkstoffe und ihre Auswirkung beim Strahlheizrohr müssen noch ausführlicher untersucht
werden.
Die Berechnung des Formverlusts eines Flammenrohres wurde mit einer FEM-Berechnung der
Kriechdehnungen durchgeführt. Die Berechnung konnte den beobachteten Formverlust qualitativ gut
abbilden. Es verbleibt ein quantitativer Unterschied, der darauf zurückgeführt wird, dass im Versuch
mehrere thermische Zyklen auftraten, während die Rechnung für einen einzigen Zyklus durchgeführt
wurde.
Das Ziel dieser Arbeit war die Entwicklung einer Methode zur Lebensdauerprognose von Bauteilen
für Hochtemperaturanwendungen. Der Schwerpunkt wurde auf die für die entsprechenden
Anwendungen relevanten Schädigungsmechanismen, Kriechen und Korrosion gelegt. Einen Beitrag
zum Verständnis des Werkstoffverhaltens der untersuchten Hochtemperaturlegierungen bei Oxidation
bei der Temperatur von 1100 °C hat diese Arbeit ebenfalls geliefert. Auf der Basis experimenteller
Daten wurden Modelle zur Beschreibung des Kriech- und Korrosionsverhaltens evaluiert, angepasst
und angewendet. Eine Methode zur Prognose der Lebensdauer der Anwendungen unter praxisnahen
Betriebsbedingungen wurde entwickelt.
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A Tabellen zum Kapitel 4
Dieser Anhang enthält die Tabelle zum Kapitel 4.
Tabelle A.1: Parameter zur Berechnung der Theta-Parameter für TKK1 und TKK2
Parameter a b c d
θ1 -431,965 -5,224 82,0647 -54,7425
θ2 -245,881 1,513 -1613,537 -29,535
θ3 -402,670 -6,121 48,201 -51,266
θ4 -566,667 6,277 -51,515 -71,491
Tabelle A.2: Parameter zur Berechnung der Theta-Parameter für TKK3
Parameter a b c d
θ1 -442,918 -12033,253 833,742 -56,63
θ2 -162,434 2,203 -2380,531 -17,773
θ3 -274,763 4844,735 -361,893 -33,246
θ4 -656,998 8,538 -113,488 -83,935
Tabelle A.3: Parameter zur Berechnung der Theta-Parameter für SCG1
Parameter a b
θ1 -6,018 -11,325
θ2 -11,44 1,002
θ3 -10,154 37,427
θ4 -11,801 -0,093
Tabelle A.4: Parameter zur Berechnung der Theta-Parameter für SCG2
Parameter a b c d
θ1 -842,921 -23,837 1653,824 -110,319
θ2 -1017,771 15,369 -17481,74 -132,838
θ3 -772,191 -21,927 1754,772 -101,346
θ4 -541,165 12,442 -1717,549 -66,825
Tabelle A.5: KPart und QPart für alle Werkstoffe
Werkstoff KPart in
s−1
QPart in
kJ mol−1
TKK1/TKK2 1,08.1010 300
TKK3 1,08.1010 300
SCG1 1,6.1010 240
SCG2 1,08.1010 300
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Kurzfassung
Das Kriechverhalten in Luft zwischen 800 °C und 1200 °C und das Oxidationsverhalten in
einer synthetischen Abgasatmosphäre bei einer mitwirkenden mechanischen Beanspruchung
und bei 1100 °C von drei Hochtemperaturlegierungen, einer Knetlegierung Nicrofer® 6025 HT
und zwei Gusslegierungen Werkstoff DIN 2.4879 GNiCr28W und Centralloy® 60 HT R, wurde
in der vorliegenden Arbeit untersucht. Elektronen- und lichtmikroskopische Aufnahmen von
metallographischen Schliffen wurden für die Analyse der kriech- und korrosionsbedingten
Gefügeänderungen herangezogen. Existierende Zeitstanddaten für die Werkstoffe beziehen sich auf
Spannungen, die höher als die üblicherweise bei den untersuchten HT-Anwendungen auftretenden
Spannungen sind. Mit den bei den Korrosionsversuchen eingestellten niedrigen Spannungen konnten
die Zeitstanddaten für die Werkstoffe ergänzt werden. Auf der Basis dieser experimentellen Daten
wurden Modelle zur Beschreibung des Kriech- und Korrosionsverhaltens evaluiert, angepasst und
angewendet. Eine Methode zur Prognose der Lebensdauer der Anwendungen unter praxisnahen
Betriebsbedingungen wurde entwickelt.
Für die Modellierung des Kriechverhaltens wurde ein modifiziertes empirisches Theta-Modell
verwendet. Anhand der bestehenden Zusammenhänge zwischen der Spannung, der Temperatur
und den theoretisch identifizierten Kriechmechanismen wurde eine Spannungs- und
Temperaturabhängigkeit der Adaptionsparameter des Modells beschrieben. Damit konnten mit
dem Theta-Modell auch Kriechkurven für Spannungen und Temperaturen berechnet werden, die
außerhalb der experimentell untersuchten Bereiche liegen. Insgesamt hat für alle Werkstoffe die
Berücksichtigung der Spannungs- und Temperaturabhängigkeit eine gute Übereinstimmung mit
den Messergebnissen ergeben, besonders im Bereich der in der Praxis verwendeten Dehngrenzen
(1%-10%).
Zur Modellierung des Korrosionsfortschritts wurde die Konzentration des oxidschichtbildenden
Elements betrachtet. Unter der Annahme, dass der Metalltransport durch Konzentrationsgradienten
angetrieben wird, wurde die Änderung der Metallmenge mit dem Fickschen Gesetz berechnet.
Damit konnten die Konzentrationsprofile in der Legierung an verschiedenen Zeiten berechnet
werden. Bezüglich des Oxidationsverhaltens haben die berechneten Chromkonzentrationsprofile mit
den gemessenen Profilen der Proben aus Nicrofer® und Proben aus der Gusslegierung 2.4879 gute
Übereinstimmung gezeigt.
Bezüglich der Lebensdauer wurde der Beitrag zur gesamten Schädigung von Kriechen und Korrosion
entkoppelt betrachtet. Die Lebensdaueranteilregel wurde zur Bestimmung der Kriechschädigung
eingesetzt. Die Zeit bis zu einer vorgegebenen Dehngrenze wurde als Lebensdauerende bezeichnet.
Die Erreichung einer vorgegebenen kritischen Konzentration, die zur Bildung des schützenden
Oxidschichts benötigt wird, wurde als Ausfallkriterium hinsichtlich der Schädigung durch Korrosion
herangezogen.
Die analytische Berechnung der primären Spannungen bei einem I-Strahlheizrohr stimmte mit den
FEM-Berechnungen gut überein. Auch die Berechnung von thermischen Spannungen auf Grund
axialer Temperaturgradienten wurde durchgeführt. Eine vereinfachte Berechnung der Durchbiegung
des Strahlheizrohres wurde mit der FEM-Berechnung validiert. Die Berechnung des Formverlusts
eines Flammenrohres wurde mit einer FEM-Berechnung der Kriechdehnungen durchgeführt. Die
Berechnung konnte den beobachteten Formverlust qualitativ gut abbilden.
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Abstract
The aim of the present work was the development of a method for residual life assessment of integral
components in high temperature applications such as radiant tubes and flame tubes. The relevant
damage mechanisms, creep and corrosion, experienced by these components were considered.
To enable the selection of a material specific to the mentioned applications, experiments were
conducted to generate material data. Based on experimental data, numerical models were evaluated
and employed to describe the creep and corrosion behaviour of the alloys. A procedure to predict the
lifetime of the considered applications under real operating conditions was developed.
The creep behaviour between 800 °C and 1200 °C in laboratory air and the oxidation behaviour under
mechanical loading in a synthetic exhaust gas at 1100 °C of three high temperature alloys, a wrought
alloy Nicrofer® 602 CA and two cast alloys DIN 2.4879 GNiCr28W and Centralloy® 60 HT R, was
investigated in the present work. Optical and electron microscopy were employed to examine the
crept and oxidized samples. Creep rupture data for the investigated alloys is currently available at
stresses higher than those experienced by components of high temperature applications. With the
low stresses employed in the oxidation experiments conducted in synthetic exhaust gas, the creep
rupture database for these alloys could be extended to a low stress regime.
A modified Theta model was employed to describe the creep behaviour of the alloys. Based on
the identified creep mechanisms, the stress and temperature dependence of the model parameters
was defined. This enabled the computation of creep strain at stresses and temperature beyond the
experimental regime. A good agreement was attained between the measured and calculated creep
strains by employing the stress and temperature dependence of the theta parameters in the range of
the practically relevant creep strain limits (1%-10%) for all investigated alloys.
The depletion of the element forming the protective oxide was the basis of the modeling of the
oxidation behaviour. Fick’s laws of diffusion were applied to calculate the spatial (1-dimensional)
and temporal change in concentrations, assuming that diffusion is governed by concentration
gradients. A good agreement was achieved between the measured and computed chromium
concentration profiles of the Nicrofer® and alloy 2.4879 samples.
Residual life assessment was based on the life fraction rule. The creep and corrosion damage
fractions were evaluated separately. The time to reach a predefined creep strain was the criteria for
creep damage. Damage due to corrosion was quantified based on a critical element concentration
necessary to form the protective oxide. The time to reach creep strains of 2% und 10% were
estimated with the theta model and satisfactory results were obtained for all the investigated alloys.
The numerically (FEM) computed primary stresses in a straight ended radiant tube could be
validated by the theoretically calculated stresses. Thermal stresses due to axial temperature gradients
were also estimated theoretically. A simplified calculation of the sagging of the radiant tube could
be verified by numerical computations. In the case of the flame tube, deformations due to thermal
cycling led to a significant loss of shape of the tube. Numerical (FEM) computations of the creep
strains could qualitatively explain the loss of shape of the flame tube.
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